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Der Photovoltaikmarkt ist in den vergangenen Jahren rasant gewachsen. Mit die-
sem Wachstum ging eine starke Kostenreduzierung in der Herstellung von Solar-
modulen einher. Auf Grund des starken Marktwachstums wurde ein Kapazitäts-
ausbau der Produktion erreicht, der zu einer Überkapazität an siliziumbasierten 
Photovoltaikmodulen führte. Diese Überkapazität beschleunigte den Preisverfall 
der Module.  Um die Herstellungskosten der  Solarmodule in gleicher  Weise zu 
reduzieren, werden große Anstrengungen unternommen. 
Multikristallines  (mc-) Silizium gehört  mit einem Marktanteil von über 60% bei 
der Siliziumphotovoltaik in 2013 immer noch zu dem am häufigsten verwendeten 
Material.  Obwohl in der Vergangenheit oft das Ende des multikristallinen Silizi-
ums aufgrund seiner Defekte und Wirkungsgradnachteile gegenüber dem mono-
kristallinen Silizium vorhergesagt wurde, hat es nach wie vor einen großen Anteil 
am Photovoltaikmarkt [1].
Der Vorteil des multikristallinen Siliziums liegt in der deutlich günstigeren Her-
stellung gegenüber  dem monokristallinen Silizium.  Demgegenüber  stehen eine 
Reihe von Defekten und Verunreinigungen, die eine Limitierung des Solarzellen-
wirkungsgrades bedeuten. Durch stetig bessere Solarzellenkonzepte rückt jedoch 
der Fokus immer weiter auf die Materialqualität. Um auch zukünftig multikristal-
lines Silizium verwenden zu können, versucht man durch optimierte Kristallisa-
tions- und Zellprozesse den Wirkungsgradunterschied zu monokristallinem Sili-
zium aufzuholen. 
Neben Kristalldefekten, wie Versetzungen und Korngrenzen, sind metallische Ver-
unreinigungen ein wesentlicher limitierender Faktor. Eisen gehört dabei zu den 
am häufigsten vorkommenden Verunreinigungen. Es gelangt während des Kristal-
lisationsprozesses  aus  dem Tiegel  und der  Tiegelbeschichtung in  das  Silizium. 
Dabei wird es in die Schmelze und in den erstarrten Kristall eingetragen. Eisen ist 
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im p-dotierten  Silizium,  das  für  die  meisten  Solarzellen  verwendet  wird,  sehr 
rekombinationsaktiv. Dadurch kann Eisen den Solarzellenwirkungsgrad deutlich 
reduzieren. Während des Solarzellenprozesses versucht man, die Konzentration 
an Eisen im Basismaterial zu reduzieren. Dafür ist es wichtig zu wissen, wo und in 
welcher Form das Eisen vorliegt und welchen Einfluss ablaufende Prozesse auf die 
Verteilung des Eisens haben [2], [3].
Daher ist es das  Ziel dieser Arbeit,  die Wechselwirkung des gelösten Eisens mit 
verschiedenen Defekten zu beschreiben und zu verstehen. Dadurch soll ein besse-
res Verständnis der Verteilung des gelösten Eisens und des Ausscheidungsverhal-
tens ermöglicht werden. Die Untersuchung des Einflusses, den das gelöste Eisen 
dabei  auf  die  Ladungsträgerlebensdauer  hat,  ist  ebenfalls  Bestandteil  dieser 
Arbeit.
Für  die  Bestimmung  der  Eisenkonzentration  wurden  in  dieser  Arbeit  Lebens-
dauer- (MDP) und Diffusionslängenmessungen (SPV) durchgeführt. Mit Hilfe die-
ser Verfahren ist es möglich, die Konzentration des gelösten Eisens bis zu einem 
sehr geringen Konzentrationsniveau zu messen. Für eine Evaluierung der gemes-
senen Konzentrationen wurden beide Messverfahren genauer untersucht und ver-
glichen, um Fehler und Schwachstellen der Methoden zu beurteilen.
Um die Wechselwirkungen des Eisens mit anderen Defekten zu verstehen, wird 
zunächst das Lösungsverhalten des Eisens im mc-Silizium für die Photovoltaikin-
dustrie  untersucht. Dies ist wichtig, um das Ausscheidungsverhalten des Eisens 
beschreiben und nachvollziehen zu können. 
Eine Möglichkeit, auf die Verteilung und den Eintrag von Eisen im mc-Silizium 
Einfluss zu nehmen, ist die Reduzierung der Eisenkonzentration im Tiegelmate-
rial. In dieser Arbeit soll gezeigt werden, inwieweit der Eintrag von Eisen aus dem 
Tiegel in die Schmelze und die Eindiffusion in den Randbereichen von der Verun-
reinigung des Tiegelmaterials abhängt. 
Das eingebrachte Eisen verteilt sich im mc-Silizium nicht homogen, sondern lagert 
sich bevorzugt an Kristalldefekten an. Als ein häufig auftretender Defekt im mc-
Silizium sind Versetzungen an der Verteilung des Eisens wesentlich beteiligt. Die 
Wechselwirkungen des gelösten Eisens mit Versetzungen wurden in dieser Arbeit 
untersucht, wobei auf die Defektstruktur der Versetzungen genauer eingegangen 
wird. Es wird versucht, die gemachten Beobachtungen qualitativ durch Modell-
rechnungen  wiederzugeben.  Weiterhin  wurde  der  Einfluss  von  Siliziumnitrid- 




2.1 Eigenschaften von Silizium
Silizium gehört zu den Elementhalbleitern der IV. Hauptgruppe. Es kristallisiert in 
der Diamantstruktur, sodass jedes Siliziumatom vier Nachbaratome im Tetraeder 
mit einem Gitterabstand von 5,43 Å um sich angeordnet hat. Silizium gehört wie 
die meisten Elementhalbleiter zu den indirekten Halbleitern mit einer Bandlücke 
von  Eg = 1,1 eV bei Raumtemperatur  [4]. Gleichung  1 zeigt den semiempirischen 





Die Bandlücke ist am größten bei  0 K und nimmt mit steigender Temperatur ab. 
Durch thermische Anregung können trotz der Bandlücke Ladungsträger aus dem 
Valenz- in das Leitungsband angehoben werden. Dadurch stellt sich eine Konzen-
tration an Elektronen n im Leitungsband und Fehlelektronen, sogenannte Löcher 
p, im Valenzband ein. Für einen nicht dotierten Halbleiter ist die Anzahl der Elek-
tronen gleich der Anzahl der Löcher. Gleichung 2 beschreibt die Konzentration der 
Ladungsträger. 










NC und  NV sind  dabei  die  effektiven  Zustandsdichten  für  das  Leitungs-  und 
Valenzband und hängen neben der Temperatur auch von der effektiven Masse der 
Elektronen me beziehungsweise Löcher mh ab.  Die Fermienergie EF ist das chemi-
sche Potential der Elektronen. Für Halbleiter liegt die Fermienergie zwischen dem 
Leitungs- und Valenzband. Bei intrinsischem Silizium befindet es sich etwa in der 
Mitte der Bandlücke. Für den Fall der Dotierung mit Donatoren ist die Anzahl der 
Elektronen (in dem Fall Majoritäten) deutlich größer als die der Löcher (Minoritä-
ten). Die Fermienergie ist in diesem Fall näher am Leitungsband. Bei einer Dotie-
rung mit Akzeptoren sinkt das Ferminiveau in Richtung des Valenzbandes. Durch 
das Umformen von Gleichung 2 lässt sich die Lage des Ferminiveaus in Abhängig-
keit der Ladungsträgerdichte vorhersagen. 
Für einen  dotierten Halbleiter,  bei dem die Konzentration der Dotierung  gleich 
der Ladungsträgerkonzentration ist, lässt sich damit die Fermienergie bestimmen 
[6]. Aus den Gleichungen 2 lässt sich das Massenwirkungsgesetz ableiten, welches 
in Gleichung 3 dargestellt ist.
pn=ni
2
=NC NV exp(− EgkB T ) (3)
Im thermodynamischen Gleichgewicht ist das Produkt aus der Elektronenkonzen-
tration n im Leitungsband und der  Löcherkonzentration p im Valenzband gleich 
dem Quadrat der intrinsischen Ladungsträgerkonzentration ni [6].  Wird Silizium 
mit Licht, was eine Energie größer als die Bandlücke hat, beleuchtet, so wird pro 
Photon ein  freies  Elektron-Loch-Paar  gebildet.  Die  Ladungsträgerkonzentration 
wird dadurch erhöht und Gleichung 3 gilt nicht mehr. Die Betrachtung der Fermi-
energie muss in diesem Fall jeweils für Elektronen und Löcher separat erfolgen. Es 
bildet sich entsprechend der Gleichung 2 jeweils für Elektronen und für Löcher ein 
Quasiferminiveau. 
Die Leitfähigkeit σ des Halbleiters hängt ebenfalls von der Ladungsträgerkonzen-
tration ab (Gleichung 4). 
σ=e⋅(nμe+pμ p) (4)
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Neben  der  Ladungsträgerkonzentration  der  Elektronen und der  Löcher  ist  die 
Beweglichkeit der Ladungsträger,  µe   für Elektronen und µp für Löcher, eine ent-
scheidende Größe. Die Beweglichkeit der Ladungsträger ist der Proportionalitäts-
faktor  zwischen der  Driftgeschwindigkeit  der  Ladungsträger v⃗ in  einem Fest-





Damit  beschreibt  dieser  Parameter  die  Streuung  der  Ladungsträger  bei  ihrer 
Bewegung durch den Halbleiter. Die Streuung der Ladungsträger ist dabei ein int-
rinsischer  Effekt,  da bereits  Gitterschwingungen (Phononen)  die  Ladungsträger 
streuen können. Neben der Streuung an Phononen gibt es noch weitere Streupro-
zesse, zum Beispiel an geladenen Fremdatomen oder an anderen Ladungsträgern. 
Ein  einfaches  empirisches  Model,  welches  die  Beweglichkeit  der  Majoritätsla-
dungsträger für Elektronen und Löcher in Abhängigkeit der Temperatur und der 
Dotierung berücksichtigt, ist in Gleichung  6 -  8 mit den dazugehörigen Parame-






1+(N /N ref )
β (7)
μ=( 1μL+ 1μI )
−1
(8)
Tabelle 1: Parameter für die Bestimmung der Beweglichkeit in Gleichung 6 und 7
T0 [K] α β μL0 [cm-2/Vs] μmin [cm-2/Vs] μ0 [cm-2/Vs] Nref [cm-3]
n-Typ 300 2,2 0,72 1430 65 1265 8,5*1016
p-Typ 300 2,2 0,766 495 47,7 447,3 6,3*1016
6 Grundlagen
Gleichung 6 beschreibt die Verminderung der Beweglichkeit durch die Streuung 
an Phononen und Gleichung  7 den Einfluss der Dotierstoffkonzentration  N. Mit 
Gleichung 8 werden  die  verschiedenen  Beweglichkeiten,  welche  durch  unter-
schiedliche Streuprozesse zustande kommen, zu einer resultierenden Beweglich-
keit zusammengefasst. Das in Gleichung  6 -  8 dargestellte Model ist nur für die 
Beschreibung der Majoritätsladungsträger geeignet.  Ein ausführliches Modell der 
Streuung für  Majoritäts-  und Minoritätsladungsträger  in Abhängigkeit  von der 
Dotierung, der Ladungsträgerkonzentration und der Temperatur liefert Klaassen 
[10], [11].
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2.2 Minoritätsladungsträgerlebensdauer im Silizium
Durch Beleuchten des Halbleiters mit Licht geeigneter Wellenlänge (hν > Eg) wer-
den zusätzliche Elektronen aus dem Valenzband in das Leitungsband angehoben. 
Man erhält eine Generationsrate  G,  welche angibt, wie viele Ladungsträger pro 
Zeit  und Volumen angeregt werden. Diese zusätzlichen Ladungsträger existieren 
jedoch nur eine begrenzte Zeit, bis sie wieder rekombinieren. In einem stationären 
Zustand (G ist konstant) stellt sich nach einiger Zeit zwischen Generationsrate G 
und Rekombinationsrate R ein Gleichgewicht ein. 
G=R (9)
Die mittlere Zeit zwischen der Generation und der Rekombination eines Ladungs-





Je nach Lebensdauer der Ladungsträger stellt sich im stationären Fall eine Über-
schussladungsträgerkonzentration  Δn ein.  Die Lebensdauer  ist,  wie sich in den 
folgenden Kapiteln zeigen wird, selbst  von der Konzentration der Überschussla-
dungsträger abhängig. Für kleine Änderungen von Δn wird jedoch im Folgenden 
die Lebensdauer näherungsweise als konstant betrachtet. 
Bei Ausschalten der Beleuchtung sinkt die Konzentration der Überschussladungs-
träger wieder ab. Die zeitliche Änderung der Überschussladungsträgerkonzentra-








Die Lösung der Differentialgleichung 11 mit Δn0 als Überschussladungsträgerkon-
zentration zum Zeitpunkt t=0 ist in Gleichung 12 dargestellt.
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Δn(t)=Δn0⋅exp(− tτ  ) (12)
Das Abklingen der Überschussladungsträger nach dem Ausschalten der Beleuch-
tung lässt sich dabei mit einer Exponentialfunktion beschreiben, mit der Lebens-
dauer als Zeitkonstante [12] .
Während  seiner  Lebensdauer  kann  ein  Ladungsträger  durch  Diffusion  eine 
gewisse Wegstrecke zurücklegen, bevor er rekombiniert. Diese Länge wird als Dif-
fusionslänge L bezeichnet. Die Diffusionslänge hängt von der Lebensdauer τ und 
vom Diffusionskoeffizienten D des Ladungsträgers ab (Gleichung 13).
L=√τD (13)
Die Ladungsträgerlebensdauer  beziehungsweise die Diffusionslänge im Silizium 
wird von Rekombinationsprozessen bestimmt. Man kann diese in intrinsische und 
extrinsische Rekombinationsprozesse unterscheiden. Intrinsische Rekombinations-
prozesse finden ohne Einfluss von Defekten wie Fremdatome, Fremdphasen oder 
Kristalldefekten statt. Unter extrinsischen Rekombinationsprozessen fasst man alle 
die Prozesse zusammen, bei denen der Halbleiter gestört ist und dadurch zusätzli-
che Niveaus in der Bandlücke entstehen. Diese wirken als Rekombinationszentren, 
wie in Abbildung 1 dargestellt. 
Da Silizium ein indirekter Halbleiter ist und die Minima beziehungsweise Maxima 
des Leitungs- und Valenzbandes bei unterschiedlichen k⃗ -Werten liegen, ist für 
die Rekombination von Elektronen und Löcher  eine Impulsänderung nötig. Bei 
intrinsischen  Rekombinationsprozessen  geschieht  das  durch  Streuprozesse  mit 
Phononen  oder  anderen Ladungsträgern.  Wenn  drei  Ladungsträger  an  dem 
Rekombinationsprozess  beteiligt  sind,  spricht  man  von  Auger-Rekombination, 
wobei Energie und Impulse an den dritten Ladungsträger übertragen werden. Bei 
einer Band-Band-Rekombination ist neben den Ladungsträgern noch ein Phonon 
beteiligt,  welches dafür sorgt, dass der Impulserhaltungssatz erhalten bleibt.  Die 
bei dieser Rekombination frei werdende Energie wird in Photonen umgewandelt. 
Diese Prozesse sind dabei stark von der Ladungsträgerkonzentration beziehungs-
weise von der Überschussladungsträgerkonzentration abhängig. 
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Die  Gleichung  14 beschreibt  die  Lebensdauer,  welche  durch  die  Band-Band-





Die  Übergangswahrscheinlichkeit  des Elektrons aus  dem  Leitungsband  in  das 
Valenzband wird mit dem Parameter B= 1*10-14 cm3s-1 für Silizium beschrieben. Die 
Band-Band-Rekombination  ist  dabei  proportional  zur  Ladungsträgerkonzentra-
tion und damit die Lebensdauer proportional zu 1/n. Für den Niedriginjektionsfall 
bedeutet das, dass die Lebensdauer, welche durch die Band-Band-Rekombination 
begrenzt ist, nahezu unabhängig vom Injektionsniveau ist und nur von der Dotie-
rung ND abhängt. Bei  Hochinjektion ist die Lebensdauer nur noch von der Über-
schussladungsträgerkonzentration  Δn abhängig  und nicht mehr von der  Dotie-
rung. [13] 





Abbildung 1: Rekombinationsmechanismen im Silizium
10 Grundlagen
In Gleichung 15 ist das Modell der coulombverstärkten Augerrekombination dar-
gestellt. Dieses  berücksichtigt die Anziehung zwischen den unterschiedlich gela-
denen  Ladungsträgern  und  die  daraus  resultierenden  Schwankungen  in  der 
Ladungsträgerdichte. Dieser Effekt hat einen erheblichen Einfluss auf die Rekom-
binationswahrscheinlichkeit. Das Modell beschreibt qualitativ die Prozesse bei der 
Augerrekombination. Für die Berechnung der Augerlebensdauer muss jedoch auf 













Die  effektiven  Augerkoeffizienten  Cn* und  Cp* beschreiben  die  Übergangswahr-
scheinlichkeit  für  die  Rekombination mit  einem zusätzlichen Loch beziehungs-
weise  zusätzlichen Elektron  unter  Berücksichtigung  des  Injektionsniveaus.  Sie 
werden  in Gleichung 16 aus  den  Augerkoeffizienten  Cp =9,9*10-32 cm6s-1,  
Cn= 2,8*10-31 cm6s-1 sowie  aus  dem ambipolaren  Auger-Koeffizienten  
Ca = 1,66*10-30 cm6s-1 berechnet [14], [15], [16]. 
Die Korrelationsfaktoren geeh und  gehh werden nach Gleichung  17 berechnet und 
ergeben sich aus der Annahme der coulombverstärkten Augerrekombination [17]. 
geeh (ND)=1+44{1− tanh[( ND5∗1016cm−3)
0,34
]}




Die Verläufe  der  Band-Band-Lebensdauer  und der  Auger-Lebensdauer,  wie  sie 
sich aus Gleichung 14 und 15 ergeben, sind in Abbildung 2 dargestellt.
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Die extrinsischen Rekombinationsprozesse erfolgen über die Wechselwirkung mit 
einem oder mehreren Energieniveaus in der Bandlücke, wobei sowohl ein Elek-
tron als auch ein Loch von diesen Niveaus eingefangen werden und dort rekombi-
nieren. Punktfehler im Kristall führen zu solchen Energieniveaus.
Ausgedehnte Kristallfehler, wie Oberflächen, erzeugen eine Vielzahl von Energie-
niveaus in der Bandlücke, an denen Ladungsträger rekombinieren  können. Man 
spricht dann von Oberflächenrekombination.  Die Rekombination an der Oberflä-










In Gleichung 18 ist S die Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit, W die Dicke 
der Probe und Dn die Diffusionskonstante der Minoritätsladungsträger [18]. 
Die Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit S ist ein Maß für die Qualität der 
Oberfläche. Sie gibt an,  wie hoch die Rekombinationsrate R pro Einheitsfläche A 




Abbildung  2: Darstellung der  Lebensdauern, die sich aus der Band-Band-Rekombination  τrad und der Augerrekombi-
nation τAuger über verschiedene Injektionsniveaus bei einer p-Dotierung von 1016 cm-3 ergeben. 
12 Grundlagen
Die  maximale  Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit ist 107 cms-1.  Diese 
Limitierung ist  durch den Diffusionsprozess der Ladungsträger zur Oberfläche, 
welche  von der thermischen Geschwindigkeit der Ladungsträger  abhängt, gege-
ben [12]. Die Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit ist bei gesägten Oberflä-
chen etwa Sas cut ≈104 cm s-1 und für polierte Oberflächen Spol ≈ 4*103 cms-1 [19]. 
Um die Oberflächenrekombination weiter zu reduzieren, kann man die Oberfläche 
passivieren. Dabei werden zum einen offene chemische Bindungen auf der Ober-
fläche des  Kristalls abgesättigt,  was die Anzahl der Zustände in der Bandlücke 
reduziert.  Zum anderen können Ladungen auf die Oberfläche gebracht werden. 
Diese verursachen eine Bandverbiegung und  stoßen  so eine Ladungsträgersorte, 
meist die Minoritäten, von der Oberfläche ab [12].  Typische Passivierungsschich-
ten sind SiO, Al2Ox oder SiNx:H mit denen Oberflächenrekombinationsgeschwin-
digkeiten von S ≤ 10 cm s-1 erreicht werden können [20].
Die  beschriebenen  Rekombinationsprozesse  können alle gleichzeitig stattfinden. 
Wenn die Rekombinationsprozesse sich gegenseitig nicht beeinflussen, was nor-
malerweise bei Silizium der Fall ist,  kann man mit Hilfe von Gleichung  20 die 
















Bei Silizium ist die Band-Band-Rekombination τrad auf Grund der indirekten Band-
lücke bei Raumtemperatur weniger wahrscheinlich. Die Augerrekombination τAuger 
ist vor allem bei hohen Ladungsträgerkonzentrationen oder Überschussladungs-
trägerkonzentrationen  in  der  Größe  ab  größer  1016 cm-3 relevant.  Damit  ist  bei 
geringen oder mäßigen Injektionsniveaus maßgeblich die  Störstellenrekombina-
tion τSRH und  die  Rekombination  an  der Oberfläche  τSurf für  die  resultierende 
Lebensdauer verantwortlich. 
Abbildung 3: Wechselwirkungen eines Energieniveaus mit dem Leitungs- und Valenzband.
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2.3 Shockley-Read-Hall-Statistik 
Die Störstellen-Rekombination ist für Silizium, welches in der Photovoltaik einge-
setzt wird, der limitierende Prozess. Eine für viele Störstellen anwendbare Theorie 
ist die Shokley-Read-Hall-Statistik. Mit ihr lassen sich Abhängigkeiten des Tempe-
ratur- und Injektionsniveaus für einen Defekt mit bekannter Energielage  Et und 
Einfangquerschnitten σ gut vorhersagen.  Ein Defektniveau kann prinzipiell  fol-
gende  Wechselwirkungen  (Abbildung  3)  mit  dem  Leitungs-  beziehungsweise 
Valenzband haben :
(1) Einfangen eines Elektrons aus dem Leitungs-
band
(2) Emittieren eines Elektrons ins Leitungsband
(3) Einfangen eines Loches aus dem Valenzband
(4) Emittieren eines Loches in das Valenzband 
Wenn die Rekombination über ein Störniveau Et abläuft, welches  seine energeti-
sche Lage während des Rekombinationsprozesses nicht ändert und die Defektkon-
zentration Nt deutlich kleiner als die Dotierung ist, gilt der Formalismus der SRH 





Die  Größen  n1 und  p1 sind  die  Shokley-Read-Hall-Dichte  für  die  jeweiligen 
Ladungsträger und in Gleichung 22 definiert [21],[22].
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n1=NC exp(− EC − EtkBT )
p1=NV exp(− Et − EVkBT )
(22)
Für die Rekombination eines Ladungsträgerpaares müssen Löcher und Elektronen 
von dem Defekt eingefangen werden. Dieser Prozess wird mit den Einfangzeit-






Die Einfangzeit hängt im  Wesentlichen von den Einfangquerschnitten  σn und σp 
sowie von der Defektkonzentration Nt ab.
Damit  die  Wahrscheinlichkeit  eines  Rekombinationsprozesses  an einem Störni-
veau groß ist, sollten die Einfangquerschnitte für Elektronen und Löcher möglichst 
beide groß sein. Unterscheiden sich hingegen die Einfangquerschnitte von Elektro-
nen und Löchern stark, kann es vorkommen, dass bevorzugt eine Ladungsträger-
sorte von diesem Störniveau eingefangen wird und wieder emittiert, ohne das es 
dabei zu einem Rekombinationsprozess kommt. In diesem Fall spricht man nicht 
von  einem  Rekombinationszentrum,  sondern von  einer  Haftstelle  (Trap).  Eine 
genaue Unterscheidung zwischen einem Trap und einem Rekombinationszentrum 
ist jedoch nicht möglich, da meist beide Prozesse stattfinden. 
Das Verhalten einer Störstelle hängt von dessen Lage in der Bandlücke, den Ein-
fangquerschnitten  und  den  äußeren  Bedingungen,  wie  Temperatur,  Dotierung 
und Injektionsniveau ab. 
Die Lage des Energieniveaus geht über die Ladungsträgerdichten n1 und p1 in die 
Lebensdauer ein. Je weiter ein Defekt in der Bandmitte liegt, umso stärker rekom-
binationsaktiv ist  dieser. Dieses Verhalten ist sehr stark temperaturabhängig. Ab-
bildung 4 zeigt den Verlauf der Lebensdauer für vier unterschiedliche Energieni-
veaus in Abhängigkeit der Temperatur. Die Abnahme der Lebensdauer mit stei-
gender Temperatur kommt durch die Zunahme der thermischen Geschwindigkeit 
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vth.  Die spätere Zunahme der Lebensdauer mit  steigender Temperatur tritt  ein, 
wenn die thermische Energie kBT etwa so groß ist wie der Abstand des Energieni-
veaus  Et zur nächstgelegenen Bandkante. Dadurch ist bei Defekten in der Band-
mitte erst bei sehr hohen Temperaturen eine Zunahme der Lebensdauer zu beob-
achten.
Das Verhältnis der Einfangquerschnitte k= σn /σp beeinflusst besonders das Verhal-
ten der Lebensdauer bei hohen Injektionsniveaus. In Abbildung 5 ist die Lebens-
dauer über der Injektionsrate für ein Energieniveau und verschiedene Verhältnisse 
der Einfangquerschnitte k dargestellt.
Je  größer der  Wert  k in Abbildung  5 wird,  umso stärker  ist  die  Zunahme der 
Lebensdauer mit steigender Injektionsrate.  Damit ist  dieses Verhältnis entschei-
dend für die Lebensdauer unter Hochinjektionsbedingungen.
Die Lebensdauer bei Niedriginjektionsbedingungen wird dagegen von der Lage 
des Energieniveaus und dem Einfangquerschnitt für den Minoritätsladungsträger 
bestimmt.  Je  größer der Einfangquerschnitt  für die Minoritätsladungsträger ist, 
umso kleiner ist die Lebensdauer.
Abbildung 4: Abhängigkeit der Lebensdauer über der reziproken Temperatur für verschiedene Lagen des Energieniveaus  
in der Bandlücke. (EV+0,1eV rot, EV+0,2eV blau, EV+0,25eV gün, EV+0,3eV orange,  Nt  = 1*1012cm-3,  
σn = 1*10-14cm2, σp = 1*10-15cm2, Δn = 1*1014cm-3, Nd = 1*1016cm-3 )
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Abbildung 5: Lebensdauer über Injektionsrate für unterschiedliche Verhältnisse der Einfangquerschnitte k (k=1 grün,  
k=10 rot, k=100 orange, k=1000 blau, Et = EV+0,5eV, Nd = 1*1016cm-3, T = 300K, Nt = 1*1012cm-3).
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2.4 Theorie der Diffusionslängenmessung mit SPV
Eine Methode, die Diffusionslänge im Silizium zu messen, ist die Surface Photo-
voltage (SPV) Messung. Dabei wird der Effekt, einer sich verändernden Oberflä-
chenspannung unter Beleuchtung ausgenutzt. Johnson zeigte als Erster, dass die 
mittels  SPV gemessene Photospannung von der Überschussladungsträgerdichte 
und damit auch von der Lebensdauer der Ladungsträger abhängt [23]. Goodman 
entwickelte daraus die heute für die Messung von Diffusionslängen gebräuchliche 
Methode, indem er die Photospannung als Funktion der Wellenlängen und damit 
der Eindringtiefe bestimmte, um daraus die Diffusionslänge zu berechnen [24]. 
Für die Messung der Diffusionslänge mittels SPV ist eine eingebaute Oberflächen-
spannung erforderlich.  Diese verursacht eine Raumladungszone und eine Band-
verbiegung an der Oberfläche des Halbleiters.
Wird der Halbleiter beleuchtet, generiert man Elektronen-Loch-Paare. Die erzeug-
ten Ladungsträger können durch Diffusion eine gewisse Strecke  L zurücklegen, 
bevor sie wieder rekombinieren. Diffundieren die Ladungsträger bis zur Oberflä-
che des Halbleiters, treffen sie dort auf die Raumladungszone. Die Minoritätsla-
dungsträger werden durch die Bandverbiegung an der Oberfläche angezogen. Die 
Bandverbiegung flacht dabei mit steigender Konzentration an Minoritätsladungs-
trägern ab, wie Abbildung 6 zeigt.
Durch  das  Abflachen  der  Bandverbiegung  unter  Beleuchtung  ändert  sich  das 
Oberflächenpotential des  Halbleiters.  Die  Änderung  des  Oberflächenpotentials 
ΔV ist dabei proportional zur Überschussladungsträgerkonzentration  Δn(x=0)  an 
der Oberfläche.




Die Änderung des Oberflächenpotentials wird bei der SPV-Messung für verschie-
dene Wellenlängen in Abhängigkeit des Photonenflusses gemessen. 
Das monochromatische Licht, welches auf die Probe einstrahlt, wird dabei in der 
Probe nach dem Lambert-Beerschen Gesetz absorbiert (Gleichung 25). 
I (x)=I0⋅exp(− αx) (25)
Aus dem Absorptionskoeffizienten α lässt sich für das Licht die Eindringtiefe  z 





Der Absorptionskoeffizient α und damit die Eindringtiefe z sind von der Wellen-
länge  des  Lichtes  abhängig. Für  die  Messung  der  Diffusionslänge L in  dieser 
Arbeit wurde das Modell von Lagowski et al. verwendet, welches auf dem empiri-








−0,068 cm−1)(TW −293K)− 76,417 cm−1)
−2
(27)
Der Photonenfluss, welcher in die Probe eindringt, muss ebenfalls bestimmt wer-
den. Dabei ist es wichtig, den Anteil des Lichtes zu kennen, der in die Probe ein-
dringt und nicht reflektiert wird. Für polierte Siliziumproben existiert eine Abhän-
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Um  die Diffusionslänge  zu  bestimmen,  muss die  Kontinuitätsgleichung  für 







 +αΦexp(− α x)=0 (29)
Dazu müssen folgende Randbedingungen erfüllt sein:





-  Erzeugte Ladungsträger dürfen nicht bis zur Rückseite der Probe diffundieren 
(Gleichung 31).
Δn(∞)=0 (31)
- Die Breite der Raumladungszone ist viel kleiner als die Diffusionslänge L.
- Die Breite der Raumladungszone ist viel kleiner als die Eindringtiefe z des Lichts.
- Die Ladungsträgerlebensdauer τ muss konstant sein. 
Unter Erfüllung dieser Bedingungen ergibt sich der von Goodman beschriebene 






=C(S+DL )(1+ 1αL) (32)
S ist dabei die Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit,  D die Diffusionskon-
stante der Minoritätsladungsträger und C eine Gerätekonstante [24]. 
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2.5 Eisen im Silizium
Eisen gehört zu den in der Natur häufig vorkommenden Materialien. In vielen 
Produktionsprozessen kommen  eisenhaltige Werkstoffe oder Komponenten zum 
Einsatz. Aus diesem Grund ist es sehr schwierig bei der Kristallisation von Sili-
zium den Eintrag von geringen Mengen Eisen in das Silizium gänzlich zu verhin-
dern. 
Eisen gehört mit zu den Hauptkontaminationen von metallischen Verunreinigun-
gen bei multikristallienem Silizium. Es ist durch seine Wirkung als Rekombinati-
onszentrum  im p-dotierten Silizium  mit verantwortlich für die Limitierung der 
Materialqualität. Das bei der Kristallisation eingesetzte Silizium ist zunächst weit-
gehend frei von Eisenverunreinigungen und wird dann während des Kristallisati-
onsprozesses  mit  Eisen  kontaminiert.  Als  Quelle  für  den  Eiseneintrag  bei  der 
Erstarrung gilt  vor allem  der Tiegel, bei dem aus der Nitridbeschichtung sowie 
aus dem Quarztiegel Eisen in die Schmelze eindiffundiert [28].
Das in der Schmelze befindliche Eisen wird aufgrund des sehr kleinen Segregati-
onskoeffizientens von k0=8*10-6 nur zu einem sehr geringen Teil in den Kristall ein-
gebaut [29]. Dadurch kommt es während der Kristallisation zu einer Anreicherung 
von Eisen an der  Phasengrenze und damit  auch zu einer Anreicherung in der 
Schmelze.  Im erstarrten Kristall findet man eine ansteigende Eisenkonzentration 
mit steigender Blockhöhe. 
Wird das vor der Phasengrenze aufgestaute Eisen nicht hinreichend abgeführt, 
kommt es zu einem verstärkten Einbau in den Kristall. Kvande et al. konnten zei-
gen, dass der  effektive  Segregationskoeffizient  keff für Eisen  bei einer Erstarrung 
mittels des VGF-Verfahrens dabei von dem Wert von k0 um eine Größenordnung 
abweichen kann  [30].  Macdonald  beobachtete  sogar  bei mc-Silizium mit  keff= 0,05 
für Eisen ein sehr deutliches Abweichen vom k0 [31]. 
Als  effektiven  Segregationskoeffizienten  bezeichnet  man  dabei  den  Quotienten 
aus der Konzentration CS, die in den Kristall an der Phasengrenze eingebaut wird 
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Durch die angestaute Konzentration in der Schmelze vor der Phasengrenze weicht 
der effektive Segregationskoeffizient  keff vom Segregationskoeffizienten  k0 oft ab. 
Ein stark von k0 abweichender Wert für keff deutet auf eine starke Anreicherung an 
der Phasengrenze hin. 
An der Kappe des Blocks kommt es durch die Segregation zu einer sehr starken 
Anreicherung des Eisens.  Dadurch findet man dort um bis zu zwei Größenord-
nungen mehr Eisen als im restlichen Block. 
Da Eisen in gelöster Form im Silizium zu den schnell diffundierenden Verunreini-
gungen gehört, kommt es auch nach der Erstarrung zum Eintrag des Eisens in den 
Siliziumkristall. Dabei diffundiert das Eisen aus dem Tiegel in den Kristall. Des 
Weiteren kommt es an der Kappe zu einer Rückdiffusion des Eisens aus dem Kap-
penbereich nach unten in den Kristall,  wo geringere Konzentrationen an Eisen 
vorliegen. Die Abbildung 7 zeigt die prinzipiellen Eintragwege des Eisens. 
Eisenatome nehmen im Silizium vorwiegend ein Zwischengitterplatz ein und sind 
somit interstitiell gelöst. Der Diffusionskoeffizient des interstitiellen Eisens D(Fei) 
ist dabei temperaturabhängig und wird mit Gleichung 34 beschrieben [32]. 
D(Fe i)=1∗10
−3 cm2/ s∗ exp(− 0,67 eV
kB T
) (34)
Abbildung 7: Eintrag und Verteilung von Eisen während der Erstarrung bei der Bridgman Kristallisation.
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Während der Erstarrung beziehungsweise der Abkühlphase kann das Eisen aus 
dem Tiegel bis zur Löslichkeit in das Silizium eingebaut werden. Die Löslichkeits-
grenze SFe für interstitielles Eisen im undotierten Silizium ist ebenfalls stark tempe-
raturabhängig und wird im Temperaturbereich von 800°C bis 1200°C mit der Glei-
chung 35 beschrieben [32]. 
SFe(T)=8,4⋅10
25 cm− 3⋅exp(− 2,86 eV
kB T
) (35)
Durch die mit sinkender Temperatur stark fallende Löslichkeit des Eisens, kann es 
während der Abkühlung des Kristalls zur Überschreitung der Löslichkeit kom-
men.  Wird die  Löslichkeit  überschritten,  beginnt  das  gelöste  Eisen sich auszu-
scheiden. Dadurch ist ein Teil der Gesamtkonzentration des Eisens  im erstarrten 
multikristallinen  Silizium  in  Form  von Eisensilicidausscheidungen  zu  finden. 
Diese kommen besonders an Korngrenzen und Versetzungen vor [33].
Das verbleibende gelöste Eisen liegt in interstitieller Form vor. In p-dotiertem Sili-
zium lagert sich das geladene interstitielle Eisen an die Akzeptoren an und bildet 
so Eisen-Akzeptor-Paare. Im thermodynamischen Gleichgewicht liegt bei Raum-
temperatur  in Bor dotiertem Silizium  das Eisen bei hinreichender Borkonzentra-




=10−23⋅NA⋅exp(0,65 eVkBT ) (36)
Interstitielles Eisen besitzt bei 0,38 eV oberhalb des Valenzbandes in der Bandlücke 
des Siliziums das rekombinationsaktivste Niveau. Im p-dotierten Silizium, wo das 
gelöste Eisen vorwiegend als Eisen-Bor-Paar vorliegt, besitzt es  bei 0,23 eV unter-
halb des Leitungsbandes ein Niveau [34]. Tabelle 3 zeigt die wesentlichen Rekom-
binationsparameter für interstitielles Eisen und Eisen-Bor-Paare [32], [35].
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Tabelle 2: Schockley-Read-Hall Parameter für interstitielles Eisen und Eisen-Bor-Paare
Et [eV] σp [cm2] σn [cm2]
Fei EV +0.38 7*10-17 5*10-14
FeB EC -0.23 2*10-15 3*10-14
Erhitzt man das Silizium auf über  250°C oder beleuchtet  es stark mit mehr als 
0,1 W/cm2, erreicht man, dass das geladene Eisen neutralisiert wird. Dadurch dis-
soziiert man die Eisen-Bor-Paare und erhält so interstitielles Eisen. Kühlt man das 
Silizium wieder ab oder schaltet die Beleuchtung aus, so assoziiert das Eisen und 
das Bor wieder nach einiger Zeit und kehren so in den Ausgangszustand zurück. 
Macdonald et al. zeigten, dass die Zeit der Assoziation dabei von der Temperatur 
und der Borkonzentration abhängt (Gleichung  37) und für die Bestimmung der 




⋅T⋅exp( 0,66 eVkBT ) (37)
Kittler et al. zeigten, dass es über die Dissoziation der Eisen-Bor-Paare möglich ist, 
die  Konzentration des gelösten Eisens zu messen, indem die Diffusionslänge der 
Minoritätsladungsträger vor und nach der Dissoziation gemessen wird [38]. Zoth 
et al. und Macdonald et al. bestätigten die Bestimmung der Eisenkonzentration 
über die Dissoziation der Eisen-Bor-Paare mittels Gleichung 38. 
[Fe i]=C( 1τFei−
1




Die Vorfaktoren A und C lassen sich aus der Shokley-Read-Hall Statistik für ins-
terstielles Eisen und Eisen-Bor-Paare herleiten (Gleichung 39)  und sind über den 










Die Kalibrierfaktoren A und C sind dabei von der Temperatur, von der Borkonzen-
tation,  vor allem aber von der  Überschussladungsträgerkonzentration während 
der Messung abhängig. Bei Lebensdauermessungen mit weniger als 1014 cm-3 Über-
schussladungsträgern zeigt  sich, dass interstitielles Eisen rekombinationsaktiver 
ist  als das Eisen-Bor-Paar. Kommt man in den Bereich höherer Ladungsträgerin-
jektionen, so verhält sich das Eisen-Bor-Paar als das stärkere Rekombinationszen-
trum, wie man in Abbildung 8 sehen kann. 
Dadurch ändert sich mit dem Injektionsniveau auch das Vorzeichen der Kalibrie-
rungsfaktoren  für  die  Bestimmung  der  Eisenkonzentration.  Bei  etwa  1014 cm-3 
Überschussladungsträgern befindet sich der Kreuzungspunkt bei dem die Rekom-
Abbildung 8: Shokley-Read-Hall-Lebensdauer über der Überschussladungsträgerkonzentration bei einer Konzentration  
von 1*1012 cm-3 Fei und FeB.
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binationstärke von Eisen-Bor und interstitiellem Eisen gleich sind. Dieser Injekti-
onsbereich eignet sich daher nicht für die Bestimmung der Eisenkonzentration.
Auch  andere  Eisen-Akzeptor-Paare  können  im Silizium nachgewiesen  werden. 
Aluminium zählt zu den Verunreinigungen, die in einer sehr hohen Konzentration 
im multikristalinen Silizium auftreten können. Aluminium bildet mit Eisen ebenso 
wie Bor einen Komplex, welcher sich ebenfalls unter Beleuchtung auflösen lässt 
[40]. 
Mishra et al. konnten zeigen, dass das Verhältnis von Eisen-Bor-Paaren und Eisen-
Aluminium-Paaren im Silizium, dotiert mit Bor und Aluminium, gleich dem Ver-
hältnis von Bor und Aluminium ist [40]. 
Eisen-Aluminium-Paare  besitzen  im  Wesentlichen  zwei  Energieniveaus  in  der 
Bandlücke bei  EV+0,13 eV und EV+0,2 eV [41].  Die genauen Rekombinationseigen-
schaften der Eisen-Aluminium-Paare sind nicht im Detail bekannt. Bei Niedrigin-
jektion  beobachteten Mishra  et  al.,  dass  die  Lebensdauer  für  Eisen-Alumi-
nium-Paare fünfmal kleiner ist als für Eisen-Bor-Paare, aber geringfügig höher als 
für interstitielles Eisen [40]. 
Damit erhält man bei der Messung von interstitiellem Eisen über die Spaltung von 
Eisen-Bor-Paaren im Niedriginjektionsfall  zu geringe Konzentrationen von gelös-
tem Eisen, wenn Aluminium in ähnlicher Konzentration vorliegt.  Für Hochinjek-
tion lässt sich dagegen keine Aussage über die Beeinflussung des Aluminiums auf 
die gemessene Eisenkonzentration vorhersagen. 
26 Grundlagen
2.6 Versetzungen im Silizium
Neben  Verunreinigungen  sind  Kristallbaufehler  im mc-Silizium  häufig  auftre-
tende Defekte.  Die  wesentlichen Baufehler  sind dabei  Korngrenzen als  zweidi-
mensionale Defekte und die eindimensionalen Versetzungen. Versetzungen entste-
hen während des  Kristallisationsprozesses  und der  anschließenden Abkühlung 
des Siliziumblockes durch plastische Verformung. In Abbildung 9 ist eine Stufen-
versetzung  als  Beispiel  schematisch  dargestellt.  Neben den Stufenversetzungen 
gibt  es  noch Schraubenversetzungen,  bei  denen  der  Burgersvektor  parallel  zur 
Versetzung verläuft und nicht senkrecht wie bei der Stufenversetzung [4], [42].
Versetzungen im multikristallinen Silizium sind lokal sehr inhomogen verteilt. Es 
treten  Versetzungscluster  mit Versetzungsdichten von  bis zu 108 cm-2 auf,  ebenso 
wie  Bereiche  mit  Versetzungsdichten  kleiner  als  104 cm-2.  Besonders  die 
Versetzungscluster  zeigen  oft  einen  starken  Einfluss  auf  die  Lebensdauer  von 
Ladungsträgern [43].
Im Kern einer Versetzung ist die Kristallordnung stark gestört.  In Abbildung  9 
kann man erkennen, dass auf Grund der zusätzlich eingeschobenen Halbebene bei 
dieser Stufenversetzung die Bindungszustände gestört sind. Weiterhin treten lokal 
sehr hohe Spannungen um den Kern der Versetzung auf. In Abbildung 9 ist unter-
halb der Versetzung ein Kompressionsfeld, in dem das Atomgitter gestaucht ist 
und oberhalb der Versetzung ein Dilatationsfeld, wo das Gitter geweitet ist. Glei-
Abbildung 9: Kristallgitter mit Stufenversetzung und verzehrtes Gitterfeld um die Versetzung.
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Die  Poisonzahl  ν,  das  Schubmodul  μ und  der  Burgervektor  be der  Versetzung 
gehen in Gleichung 41 als Materialparameter ein [44].
Punktdefekte können mit dem hydrostatischen Feld der Versetzung wechselwir-
ken. Entscheidend dafür, ob und wie Punktdefekte mit Versetzungen wechselwir-
ken, ist die Volumenänderung  ΔV, welche ein solcher Punktdefekt im Vergleich 
zum ungestörten Gitter verursacht. Bringt man einen solchen Punktdefekt in ein 
hydrostatisches Feld, muss dafür die Arbeit U verrichtet werden.
U=p⋅ΔV (42)
Für Punktdefekte bei denen ΔV positiv ist, die also eine Zunahme des Gittervolu-
mens verursachen, muss Arbeit aufgewendet werden, um diese ins Kompressions-
feld einer Versetzung zu bringen. Im Dilatationsfeld der Versetzung wird dagegen 
Energie frei, wenn ein solcher Punktdefekt in dieses bewegt wird. Bei Punktde-
fekten, die eine negative Volumenänderung verursachen, also das Gitter verklei-
nern, verhält es sich genau entgegengesetzt. 
Durch  die  Wechselwirkung eines  Punktdefektes  mit  dem hydrostatischen Feld 
einer Versetzung ändert sich dessen chemisches Potential. Dadurch kommt es zu 
einer  Änderung des  Konzentrationsverlaufes des Punktdefektes  um die Verset-
zung herum. Die Konzentration c im Feld der Versetzung kann mit Gleichung 43 
aus  der  Konzentration c0 des  Punktdefektes  außerhalb  des  Spannungsfeldes 
berechnet werden. 
c=c0 exp(p ΔVkB T ) (43)
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Durch die Wechselwirkung der Punktdefekte mit dem hydrostatischen Feld wird 
oft eine hohe Konzentration verschiedener Fremdatome in der  Nähe von Verset-
zung beobachtet [45].
Versetzungen  sind Rekombinationszentren für Ladungsträger.  Die Rekombinati-
onseigenschaften von Versetzungen können dabei sehr unterschiedlich sein. Rinio 
zeigte, dass die Rekombinationsstärke der Versetzungen um mehr als eine Grö-
ßenordnung variieren kann, für Bereiche die wenige Millimeter voneinander ent-
fernt  sind.  Die  Rekombinatonsstärke  der  Versetzungen hängt unter  anderem 
davon ab, ob und wie die Versetzung mit Fremdatomen dekoriert ist.  Sauerstof-
fausscheidungen werden häufig an Versetzungen gefunden und für deren Rekom-
binationsstärke verantwortlich gemacht,  ebenso wie metallische Ausscheidungen 
[33], [45], [46], [47], [48]. 
Der Kern einer Versetzung ist aufgrund des gestörten Kristallgitters selbst rekom-
binationsaktiv. Jedoch wird bei sauberen Versetzungen, welche nicht mit Verunrei-
nigungen  dekoriert  sind,  meist  nur  eine  sehr  geringe  Rekombinationsaktivität 
beobachtet [45]. 
Um die Rekombinationseigenschaften der Versetzungen quantitativ beschreiben 
zu können, kann man sich einen Zylinder um die Versetzung herum vorstellen mit 
einer Mantelfläche A und einem Radius ε (Abbildung 10). Die Rekombination an 
der  Versetzung lässt  sich  damit  als  Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit 
SSurf an der Mantelfläche des Zylinders beschreiben. 
Da der Radius des Zylinders zunächst beliebig gewählt und damit die Mantelflä-
che des Zylinders willkürlich ist, macht es Sinn die Oberflächenrekombinationsge-
schwindigkeit mit dem Umfang des Zylinders zu multiplizieren. Man erhält dann 
die Linienrekombination der Versetzung  γd,  welche die  Rekombinationsrate pro 
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Die Linienrekombination hat die Einheit des Diffusionskoeffizienten. Die Rekom-
binationsstärke wird oft auch als  sogenannte  normalisierte Rekombinationstärke 
einer Versetzung Γ angegeben, was der Quotient aus der Linienrekombination der 
Versetzung und der Diffusionskonstante der Minoritätsladungsträger D ist  (Glei-
chung 45). 
Γ=γd /D (45)
Donolato hat  zur Bestimmung der Rekombinationsstärke von Versetzungen ein 
Model  entwickelt.  Dabei wird aus  der Ladungsträgerdiffusionslänge  L und der 
Versetzungsdichte ρd die Linienrekombinationsstärke γd und die Hintergrunddif-
fusionslänge  L0,  also  die  Diffusionslänge  ohne  den  Einfluss  von  Versetzungen 
berechnet [49]. Dafür nimmt er an, dass die Versetzungen senkrecht zur Oberflä-
che  verlaufen.  Weiterhin  wird  eine  gleichmäßige  Verteilung  der  Versetzungen 
angenommen, sodass man den Wirkungsbereich einer einzelnen Versetzung als 
hexagonale Elementarzelle annehmen kann (Abbildung 11). Diese Elementarzelle 
wird anschließend mittels eines Zylinders  mit dem Radius  a um die Versetzung 
herum mit der selben Grundfläche angenähert. Die Versetzungsdichte lässt sich 





Abbildung 10: Darstellung einer Versetzung und einem gedachten Zylinder mit dem Radius ε um den Versetzungskern  
herum.
30 Grundlagen
Donolato geht von der Wahrscheinlichkeit φ aus, dass ein Ladungsträger, der im 




















ist der Lösungsansatz für φ Gleichung 48, wobei der Term u die Verringerung der 
Wahrscheinlichkeit aufgrund der Rekombination an Versetzungen darstellt.
Abbildung 11: Versetzungsanordnung im Donolato Modell mit hexagonaler Elementarzelle.
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φ=exp(− zL0)−u (48)
Bei  der Lösung der Funktion für  u im Fourierraum  nimmt Donolato  den oben 
beschriebenen Zylinder um die Versetzung mit dem Radius ε an. Die Diffusions-
länge Le  wird mit Gleichung 49 eingeführt, bei der die Sammelwahrscheinlichkeit 
der Ladungsträger an der Oberfläche  über  einem Volumen  C  beschrieben wird. 
Die Rekombination der Versetzungen wird dabei vernachlässigt und stattdessen 




∫c φ( r⃗ )dV (49)
Die Lösung dieses Ansatzes führt zu Gleichung 50, welche die Diffusionslänge in 
Abhängigkeit  der Versetzungsdichte sowie der Linienrekombinationsstärke,  der 
Hintergrunddiffusionslänge und des Radius ε beschreibt. 
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(50)
K1 und  I1 sind dabei  modifizierte  Besselfunktionen erster  Ordnung.  Der einge-
führte Radius  ε eines Zylinders um die Versetzung hat dabei kaum Einfluss auf 
die Diffusionslänge, solange dieser klein genug gewählt wird. Für die hier ver-
wendeten Messungen wurde ε = 0,01 µm angenommen.
Da Gleichung 50 aufgrund der Besselfunktionen mit sehr viel Aufwand zu lösen 
ist, wurde von Donolato eine Näherungslösung gegeben, welche den Verlauf der 
exakten Lösung ebenso wiedergibt  (Gleichung  51).  Der Verlauf  der  Diffusions-
länge über der Versetzungsdichte für verschiedene Werte von Γ ist in Abbildung 




1+(γd/2πD)[− ln (ε/a) −C+1/2 ]}
−1/2
(51)
Abbildung 12: Abhängigkeit der Diffusionslänge von der Versetzungsdichte für verschiedene Rekombinationsstärken Γ 
berechnet mittels der Näherungsformel von Donolato (Gleichung 51). (L0 = 150 µm, ε = 0,01µm).
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3 EXPERIMENTELLE METHODEN
3.1 Diffusionslängenmessungen mit SPV
Die Messung der Diffusionslänge erfolgt in dieser Arbeit mit der Surface Photo-
voltage Messung (SPV). Dafür müssen die Proben eine hinreichend große Oberflä-
chenspannung haben. Für p-dotiertes Silizium, welches in dieser Arbeit verwendet 
wurde, ist  dabei  oft  ein  einfacher HF  basierter Ätzeschritt ausreichend.  Beim 
anschließenden Aufwachsen des  nativen  Oxids  auf  dem Silizium werden feste 
positive Ladungen in die Oberfläche eingebaut. Durch die so eingebauten Ladun-
gen auf  der  Oberfläche  wird  eine  ausreichende Bandverbiegung  und  Raumla-
dungszone an der Oberfläche erzeugt.
Für die Messung der Änderung der Oberflächenspannung wird im Abstand von 
etwa 100 µm bis 1 mm oberhalb der Probe eine transparente Elektrode gehalten, 
sodass eine Kondensatoranordnung aus Halbleiter, Luft und Elektrode entsteht. 
Durch diese Anordnung fliest ein Strom von oder zu der Elektrode, wenn sich die 
Spannung V  zwischen Halbleiter  und Elektrode ändert oder die Kapazität  C der 




Aus dem Integral des Stroms an der Elektrode über der Zeit kann man die Ände-
rung der Oberflächenspannung messen. 
Für die Messung der Diffusionslänge  wird die  Oberflächenspannung geändert, 
indem die Probe mit einem Laser beleuchtet wird. Durch die Elektrode hindurch 
wird das monochromatische Licht auf die Probe gestrahlt und mit einer vorgege-
benen Frequenz die  Beleuchtung an-  und ausgestellt. Mit  Hilfe  eines  Lock-In-
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Verstärkers wird der Spannungsunterschied zwischen den zwei Zuständen (SPV-
Spannung) gemessen. Abbildung 13 zeigt den prinzipiellen Aufbau der SPV-Mess-
aperatur. 
Für die Messung der Diffusionslänge gibt es zwei Verfahren. Zum einen das Mes-
sen bei konstanter SPV-Spannung ΔV. Dabei wird für die verschiedenen Laser die 
Lichtleistung so geregelt, dass sich jeweils die selbe SPV-Spannung einstellt. Die 
andere Methode ist die Messung bei konstantem Photonenfluss Φ und das Messen 
der dazugehörigen SPV-Spannung für jeden Laser. Das setzt allerdings eine Linea-
rität der SPV-Spannung zu der Anzahl der Überschussladungsträger an der Ober-
fläche im Messbereich voraus. In dieser Arbeit wurden beide Verfahren angewen-
det, überwiegend jedoch die Messung bei konstanter SPV-Spannung.
Für beide Verfahren muss der Photonenfluss gemessen werden. Dazu wurde eine 
kalibrierte Siliziumphotodiode verwendet.  Der tatsächlich in die Probe eindrin-
gende Photonenfluss abzüglich der Reflexion wurde, wie in Kapitel  2.4 beschrie-
ben, mit Gleichung 28 berechnet. 
Das  SPV-Verfahren  wird  dabei  im Niedriginjektionsniveau  betrieben.  Typische 
Injektionsniveaus für dieses Verfahren sind im Bereich von 1011 cm-3 bis  1013 cm-3 
Überschussladungsträger.
Um die Diffusionslänge aus Gleichung 32 zu bestimmen, ist es nötig mindestens 
zwei Messungen bei unterschiedlichen Wellenlängen zu machen. In dem hier ver-
wendetem Aufbau wurde die Diffusionslänge mittels sechs verschiedener Laser 
Abbildung 13: Schematischer Aufbau einer SPV-Messanlage.
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im Wellenlängenbereich von 785 nm bis 980 nm gemessen, was einer Eindringtiefe 
des Lichts von 10 µm bis 100 µm entspricht.
Graphisch kann man aus dem sogenannten „Goodmanplot“ die negative Diffusi-
onslänge  L als den Schnittpunkt des Graphen mit der Abszisse ablesen,  wie in 
Abbildung 14 dargestellt. Dabei wird das Verhältnis aus Photonenfluss zur SPV-
Spannung  Φ/ΔV in Abhängigkeit der Eindringtiefe  z  der jeweiligen Wellenlänge 
darstellt. 
Abbildung 14: Goodmanplot einer SPV-Messung (rote Rechtecke sind Messwerte), der Schnittpunkt der linearen Re-
gression (blau) mit der Abszisse ist die negative Diffusionslänge L.
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3.2 Lebensdauermessungen von Ladungsträgern mit MDP
Ein zur Messung häufig genutztes Verfahren ist das Transitentenverfahren, wel-
ches das Abklingen der Überschussladungsträgerkonzentration nach Ausschalten 
der Beleuchtung misst. Dabei wird das Abklingen der Ladungsträgerkonzentra-
tion, wie in Gleichung 12 (Kapitel 2.2) beschrieben, mit einer Exponentialfunktion 
angepasst mit der Lebensdauer  τ als Zeitkonstante. Abbildung 15 zeigt den Ver-
lauf des Messsignals, der sich vor, während und nach der Beleuchtung der Probe 
ergibt. 
Die Überschussladungsträgerkonzentration muss dazu gemessen werden. Dafür 
gibt es verschiedene Verfahren. Bei der MDP-Messung wird die Photoleitfähigkeit 
Δσ gemessen, welche nach Gleichung  53 von der Überschussladungsträgerkon-
zentration abhängt. 
Δσ=Δn⋅e (μ p+μn) (53)
Die Photoleitfähigkeit ist auch von der Beweglichkeit der Ladungsträger abhän-
gig. Diese sollte sich daher während der Messung der Transiente nicht ändern.
Abbildung 15: Signalverlauf bei der Messung der Lebensdauer. Die Lebensdauer ergibt sich dabei aus der Zeitkonstante  
des mit einem exponentiellen Fit angepassten Abklingen der Kurve nach dem Abschalten des Lichts. [50] 
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Für  die  berührungslose  Messung  der  Photoleitfähigkeit  gibt  es  verschiedene 
Methoden. Bei diesem Verfahren wird die Änderung der Dielektrizitätskonstante 




Bei der MDP-Methode wird der komplexe Teil der Dielektrizitätskonstante mittels 
Mikrowellenabsorption  gemessen.  Die Probe wird dazu unterhalb eines Mikro-
wellenholraumresonators  plaziert,  welcher  zur  Probe  hin  eine  Öffnung  hat. 
Dadurch  wird die  Probe zum Teil  des  Resonators.  Wird diese  nun beleuchtet, 
ändert sich die Ladungsträgerdichte und damit der Imaginärteil der Dielektrizi-
tätskonstante. Dies lässt sich wiederum als Impedanzänderung des Mikrowellen-
holraumresonators sehr sensitiv messen. In Abbildung 16 ist der prinzipielle Auf-
bau der MPD dargestellt.
Bei der Messung der Lebensdauer ist es dabei möglich verschiedene Parameter, 
wie Ortsauflösung, Beleuchtungszeit sowie Transientenzeit einzustellen. Die kor-
rekte Festlegung der für die Messung einstellbaren Zeiten ist für die Messung der 
Lebensdauer sehr wichtig. 
Unmittelbar nach dem Einschalten der Beleuchtung beginnen Diffusionsprozesse 
auf  Grund des  entstehenden  Überschussladungsträgerkonzentrationsgradienten 
abzulaufen. Weiterhin werden vorhandene Trapzustände, an denen die Ladungs-
träger festgehalten werden, jedoch nicht rekombinieren, während der Beleuchtung 
Abbildung 16: Prinzipieller Aufbau MDP [50] 
38 Experimentelle Methoden
beladen.  Nach  einiger  Zeit  stellt  sich  ein  Gleichgewicht  zwischen  Generation, 
Rekombination, Beladen von Trapzuständen und Diffusionsprozessen ein. 
Die Beleuchtungszeit für eine Messung sollte so eingestellt werden, dass sie deut-
lich größer als die zu messende Lebensdauer ist. So erreicht man den Gleichge-
wichtszustand während der Beleuchtung. Verwendet man eine kürzere Beleuch-
tungszeit  zur Messung des  Abklingens der  Ladungsträgerkonzentration,  haben 
die oben beschriebenen Prozesse einen Einfluss auf die gemessene Lebensdauer. 
Es werden in der Regel dadurch zu kleine Lebensdauern gemessen [50], [51].
Das Injektionsniveau für die Messung der Lebensdauer lässt sich bei dem MDP-
Verfahren in weiten Bereichen variieren. Damit ist die Messung der Lebensdauer 
im Niedrig- (ab 1014 cm-3) sowie im Hochinjektionsbereich (bis über 1017 cm-3) mög-
lich. In dieser Arbeit wurde die Lebensdauer im mittleren bis hohen Injektionsbe-
reich (5*1015 cm-3 bis 5*1016 cm-3) gemessen. 
Die SPV-Messungen an den Proben fanden dagegen im Niedriginjektionsbereich 
bei etwa  1011 cm-3 statt. Ein direkter Vergleich der gemessenen Lebensdauer und 
Diffusionslänge,  wie er in Gleichung  13 beschrieben wird,  ist  durch die  unter-
schiedlichen Injektionsniveaus der beiden Messungen nicht möglich.
Die Ortsauflösung des MDP-Messverfahrens ist zwischen 2,5 mm und 200 µm ein-
stellbar. Mit dem SPV-Verfahren zur Diffusionslängenmessung sind ähnliche Orts-
auflösungen möglich. Jedoch ist die Messung der Lebensdauer mit MDP deutlich 
schneller  als  die  Messung der  Diffusionslänge mit  SPV.  Daher  eignet  sich  das 




Die Messung der Versetzungsdichte erfolgt über das Auszählen von Durchstoß-
punkten  der  Versetzungen  durch  eine  Oberfläche.  Die  Versetzungsdichte  wird 
daher als Anzahl solcher Durchstoßpunkte pro Fläche angegeben. 
Für die Messung der Versetzungsdichte wird die Probe auf der zu untersuchen-
den Oberfläche poliert und anschließend mit einer Defektätze behandelt. In dieser 
Arbeit wurde eine Secco-Ätze verwendet, die aus 40%iger Flusssäure und Kalium-
dichromatlösung besteht (Verhältnis 2:1).  Die Ätzdauer der Proben variierte im 
Bereich zwischen 80 s und 120 s. Die Secco-Ätze ätzt dabei Kristalldefekte an, das 
heißt vorwiegend Versetzungen und Korngrenzen. 
Dort,  wo  die  Versetzungen die  Oberfläche  durchstoßen,  entsteht während des 
Ätzens ein Ätzgrübchen. Bei der angegebenen Ätzdauer ist der Durchmesser eines 
solchen Ätzgrübchens etwa 1 µm groß. Nach dem Ätzen werden die Proben gerei-
nigt, um Schmutzpartikel auf der Oberfläche zu entfernen. 
Die Messung der  Versetzungsdichte erfolgte  über  das  Auszählen der Ätzgrüb-
chen, die mit Hilfe eines optischen Mikroskops aufgenommen werden. Dazu wird 
ein Auflichtmikroskop mit  einem x-y-Tisch und Autofokus verwendet.  Mit  500 
facher Vergrößerung werden Bilder der Oberfläche aufgenommen. Die Probe wird 
automatisch  abgefahren,  sodass  die  gesamte  Probenoberfläche  aufgenommen 
wird. Typische Probengrößen für dieses Verfahren liegen im Bereich von 3x3 cm.
Die Auswertung der Messung erfolgt automatisch über ein Programm. Dabei wer-
den mittels Graustufenerkennung die dunklen Ätzgrübchen vom helleren Hinter-
grund abgetrennt.  Um ausschließlich Versetzungen und keine anderen Objekte, 
wie  Korngrenzen,  Staubpartikel  oder  Ausscheidungen  zu  erkennen,  werden 
Formparameter der zu erfassenden Objekte definiert. Die Einstellung der Parame-
ter  muss  dabei  für  jede  Probe  neu  vorgenommen  und  optimiert  werden.  Die 
Anpassung an die Form, Größe und den Kontrast der Versetzungen ist dabei sehr 
aufwendig und erfordert eine gewisse Erfahrung. Diese Arbeit wurde daher nicht 
selbst durchgeführt, sondern in Auftrag gegeben*.
* Das Auszählen der Versetzungsdichte und das Erstellen der Versetzungstopogramme erfolgte 
dankenswerte weise von Frau Dr. Sindy Würzner am Institut für Experimentelle Physik.
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Um die Versetzungsdichte  ρd zu berechnen, wird ein Punktraster über die Karte 
der ausgezählten Versetzungen erstellt. Für jeden einzelnen Punkt Pi wird nun die 
Anzahl der Versetzungen  Ni innerhalb eines definierten Radius r um den Punkt 





Abbildung 17 zeigt ein so angefertigtes, typisches Versetzungsdichtebild. Ebenfalls 
dargestellt  ist  ein  Mikroskopiebild  mit  Versetzungen.  Wie  man in  diesem Bild 
erkennen kann, treten die Versetzungen nicht immer als Einzelversetzung auf. Bei 
einer hohen Versetzungsdichte können die Versetzungen sehr nah beieinander lie-
gen, sodass sie nicht mehr getrennt als einzelne Versetzung detektiert werden kön-
nen. 
Wenn die Versetzungen nicht mehr einzeln auszählbar sind, werden die Verset-
zungen nicht mehr mitgezählt und es kommt so zu einer Unterschätzung der Ver-
setzungsdichte.  Die gemessene Versetzungsdichte  stellt  somit  eine Untergrenze 
dar. Bei der Anwesenheit vieler Versetzungen, die sehr nahe beieinander liegen, ist 
die tatsächliche Versetzungsdichte größer.
(a) (b)
Abbildung 17: Typisches Versetzungsdichtetopogramm (a) und ein Mikroskopiebild mit zahlreichen Versetzungen (b).
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3.4 Durchlichtmikroskopie
Zum  Nachweis  von  Ausscheidungen  im  Silizium  wurde  in  dieser  Arbeit  ein 
Durchlichtmikroskop verwendet. Dafür benötigt man bei Silizium eine Infrarot-
lichtquelle und eine Infrarotkamera zum Aufnehmen der Bilder.
Die beidseitig polierte Probe befindet sich zwischen dem Objektiv und der Licht-
quelle.  Das  Silizium ist  transparent  für  infrarotes  Licht,  sodass  man durch die 
Probe hindurch schaut. Befinden sich Ausscheidungen im Ausschnittsbereich, so 
erscheinen diese, wie in Abbildung 18 als dunkle Objekte. 
Neben Ausscheidungen können mit einem Durchlichtmikroskop auch Spannun-
gen innerhalb des Siliziums mit der Spannungspolarograpfie nachgewiesen wer-
den. Dabei befindet sich die Probe zwischen zwei optischen Polarisatoren (Polari-
sator und Analysator), welche so angeordnet werden, dass kein Licht mehr durch 
die  Probe  kommt.  Verspannungen im Silizium  verursachen  eine  Drehung  der 
Polarisationsebene des Lichtes. Dadurch kann das Licht in Bereichen mit Span-
nungen den Polarisator und Analysator passieren. Verspannungen werden so als 
helle Bereiche im Bildausschnitt sichtbar. 
Abbildung 18: Durchlichtbild einer Siliziumprobe mit Ausscheidungen.
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3.5 Scanning Infrared Micropcop 
Mit Hilfe eines am Institut für Experimentelle Physik entwickelten Scanning Infra-
red  Micropcop  (SIRM)  ist  es  möglich,  kleinste  Ausscheidungen bis  zu 60 nm 
Durchmesser nachzuweisen. Dabei wird eine beidseitig polierte Probe mit einem 
Nd:YAG-Laser  mit einer Wellenlänge von  λ = 1340 nm durchleuchtet. Das Laser-
licht wird  dabei  zunächst  ausgeweitet  und  anschließend  innerhalb  der  Probe 
fokussiert. Dabei wird ein Fokusspot erreicht, der kleiner als 4,5 µm im Durchmes-
ser und 11 µm in der Länge ist [52]. 
Hinter der Probe befindet sich ein Detektor, welcher die Intensität des durchstrah-
lenden Lichtes misst. Durch Streu-, Reflexions- und Interferenzeffekte an Defekten 
innerhalb der Probe wird das Signal am Detektor beeinflusst. Zusätzlich zu der 
beschriebenen  Transmissionsmessung  besteht  die  Möglichkeit  einer  Reflexions-
messung.  Dabei  wird  das  an  Ausscheidungen  innerhalb  der  Probe  reflektierte 
Licht mit einem zweiten Detektor erfasst. Innerhalb dieser Arbeit wurde jedoch 
nur die Transmissionsmessung verwendet. Abbildung 19 zeigt den schematischen 
Aufbau der verwendeten SIRM. 
Die zu untersuchende Probe wird mit dem Laserstrahl abgerastert, sodass ein x-y-
Topogramm der Signalintensität am Detektor  entsteht. Weiterhin ist es möglich, 
tiefenabhängig zu messen. Dabei wird der Fokus des Laserstrahls innerhalb der 
Abbildung 19: Schematischer Aufbau des Scanning Infrared Micropcops [52] .
Scanning Infrared Micropcop 43
Probe verschoben. Dadurch kann die Verteilung von Ausscheidungen in die Tiefe 
und damit eine Dichte der Ausscheidungen bestimmt werden. 
Das Abrastern der Probe erfolgt mittels x-y-Piezomotoren. Bei der SIRM Messung 
werden damit 100x100 µm große Einzelbilder aufgenommen. Mit einem zusätzli-
chen Schrittmotor ist es möglich mehrere Einzelbilder nebeneinander aufzuneh-
men. Diese können dann zu einem jeweils größeren Ausschnitt zusammengefasst 
werden. 
In  Abbildung  20 ist  eine  Aufnahme aus  25  Einzelbildern  dargestellt.  Die  Auf-
nahme zeigt die Signalintensität  des Detektors hinter  der Probe in Graustufen. 
Dabei  ist  jedes  Einzelbild  für  sich  skaliert.  Weiß  ist  jeweils  das  Maximum der 
Signalstärke pro Einzelbild und schwarz das Minimum. Auf Grund von Störsigna-
len kann es dabei zu einem Untergrundrauchen des Signals kommen, welches das 
eigentliche Messsignal überlagert, jedoch nicht unkenntlich macht.  Ausscheidun-
gen werden bei dieser Messung als dunkle Punkte sichtbar, die je nach Größe sehr 
klein sein können, wie in den hier gezeigten Beispiel oder ein gesamtes Einzelbild 
bedecken können.
Innerhalb  dieser  Aufnahmen  befinden  sich  zahlreiche  kleine  Ausscheidungen. 
Diese sind hier als kleine dunkle Punkte sichtbar, oft mit einem Interferenzring um 
die Ausscheidung herum. In Abbildung 20 sind einige dieser Ausscheidungen zur 
besseren Erkennung rot markiert. Ebenfalls in Abbildung 20 sichtbar ist eine Ver-
setzung, welche von oben rechts nach unten links verläuft. 
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Abbildung 20: Beispiel einer SIRM-Aufnahme aus 5 mal 5 Einzelbildern.
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3.6 Tempern von Proben
Innerhalb dieser Arbeit wird das Tempern von Proben oft angewendet. Dabei wer-
den im Wesentlichen drei Ziele verfolgt. Zum einen soll das innerhalb der Probe 
vorliegende Eisen aufgelöst werden, um so beispielsweise die Gesamtkonzentra-
tion an Eisen messen zu können. Zum anderen soll die Konzentration des intersti-
tiell gelösten Eisens erhöht und so die maximale Gleichgewichtskonzentration bei 
der jeweiligen Temperatur erreicht werden. Eine weitere Möglichkeit ist die Redu-
zierung der interstitiellen Eisenkonzentration, indem bei einer Temperatur getem-
pert  wird,  bei  der  das  gelöste  Eisen  übersättigt  ist.  Unter  diesen Bedingungen 
kann es zur Ausscheidung des Eisens kommen.
Bei allen Zielen werden die Proben vor dem Tempern gereinigt und geätzt. Dazu 
werden die Proben mit Wasser und mit Aceton gespült, um groben Schmutz und 
organische Rückstände zu entfernen. Mit einer Ätzlösung aus Flusssäure, Salpe-
tersäure und Phosphorsäure wird etwa 1 µm der Oberfläche abgeätzt. Anschlie-
ßend wird die Probe in 40% Flusssäure für etwa eine Minute geätzt und danach in 
destilliertem Wasser gespült.
Für  das  Auflösen  der  vorhandenen  Eisenausscheidungen  innerhalb  der  Probe 
wird diese nach dem Reinigen in ein Quarzrohr gelegt und in diesem im Ofen 
getempert. Dabei ist es wichtig, dass kein zusätzliches Eisen in die Probe eingetra-
gen wird. Bei Temperaturen über 800°C wurde jedoch beobachtet, dass nach eini-
ger Zeit trotz Reinigung der Oberfläche eine Kontamination von Außen auftreten 
kann. 
Für einige Experimente in dieser Arbeit ist es erforderlich bei Temperaturen über 
800°C zu tempern. Um den Einfluss der Kontamination mit Eisen von Außen zu 
bestimmen,  wurde zunächst  der  Eintrag  von Eisen über  die  Oberfläche  in  die 
Probe berechnet. Dafür wurde die Eindiffusion des Eisens von der Oberfläche in 
die Probe bestimmt. Dazu wurde die Lösung des Fickschen Gesetzes (Gleichung 
56) aus einer unendlichen Quelle auf der Oberfläche verwendet. 
c(t , x)=c0[1−erf ( x2√Dt)] (56)
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An der Oberfläche wurde die maximale Löslichkeit des Eisens aus Gleichung 35 
als Konzentration c0 angenommen und der Diffusionskoeffizient D des Eisens mit 
Gleichung 34 berechnet.  Abbildung 21 zeigt die Verteilung des Eisens, berechnet 
aus Gleichung 56 für zwei Minuten bei 900°C, 920°C und 940°C. Wie man in Abbil-
dung 21 erkennen kann, sinkt die Konzentration sehr stark mit dem Abstand zum 
Rand.
Für Temperversuche bei Temperaturen über 800°C bei denen die Gesamteisenkon-
zentration bestimmt werden soll, wurden Proben verwendet, welche mindestens 
zwei Millimeter dick waren. Die Temperzeit wurde bei diesen Versuchen auf zwei 
Minuten begrenzt.  Das Eindiffusionsprofil  in Abbildung  21 zeigt,  wie weit  das 
Eisen in die Probe eindiffundiert und somit zu einer Erhöhung der Gesamteisen-
konzentration führt. Bei allen Proben die so getempert wurden, ist die Oberfläche 
zwischen 900 µm bis 1000 µm abgetragen wurden. Damit kann gewährleistet wer-
den, dass der Eintrag von Eisen von Außen die Messung der Gesamteisenkonzen-
tration nicht beeinflusst. 
Soll  hingegen die  gelöste  Eisenkonzentration bis  zur  Löslichkeitsgrenze  erhöht 
werden, ist eine zusätzliche Kontamination von Außen unkritisch. Oft ist die vor-
liegende Gesamtkonzentration an Eisen in der Probe zu klein, um die zu erwar-
tende Konzentration an gelöstem Eisen zu erreichen. Deshalb werden die Proben 
in  den  meisten  Fällen  unmittelbar  nach  dem  Ätzen  in  der  Flusssäure  in  eine 
Lösung aus Eisen(III)-chlorid getaucht.  Dadurch wird die Oberfläche der Probe 
Abbildung 21: Diffusionsprofil von Eisen, welches von einer Oberfläche, die als unendliche Quelle wirkt, im Silizium  
eingetrieben wird. 
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mit hinreichend viel Eisen belegt, welches bei dem anschließenden Temperprozess 
in die Probe diffundiert.  Durch den vorhergehenden Ätzschritt ist sichergestellt, 
dass das Eindiffundieren des Eisens nicht durch eine Oxidschicht auf der Oberflä-
che behindert wird [53].
Die  Proben  werden  in  kleinen  Keramikschiffchen  im  Ofen  meist  für  mehrere 
Stunde bei konstanter Temperatur getempert. Die Temperzeit ist dabei so gewählt, 
dass das zusätzlich aufgebrachte Eisen genügend Zeit hat, sich gleichmäßig in der 
Probe zu verteilen.
Für die Reduzierung der Eisenkonzentration durch das Tempern genügt es, die 
Probe nach dem Reinigen in Keramikschiffchen für eine festgelegte Zeit im Ofen 
zu Tempern. Dabei werden die Proben oft mehrfach bei der selben Temperatur 
getempert und die Änderung der Eisenkonzentration über der Zeit bestimmt. 
Nach dem Tempern werden alle Proben schnell aus dem Ofen entfernt und abge-
schreckt. Dafür wurden diese entweder in einem Wasserbad abgeschreckt oder auf 
einer kalten Metallplatte heruntergekühlt.  Da die in dieser Arbeit  untersuchten 
Proben nur wenige Zentimeter im Durchmesser und etwa 2 mm in der Dicke groß 
waren, konnte ein sehr schnelles Abkühlen im Bereich von etwa 100°C/s erreicht 
werden.
48 Ergebnisse und Diskussion
4 ERGEBNISSE UND DISKUSSION
4.1 Bestimmung der interstitiellen Eisenkonzentration
In diesem Kapitel wird die Methode der interstitiellen Eisenmessung genauer  
untersucht.  Dabei  werden die  zwei  verwendeten  Messverfahren  MDP und  
SPV miteinander verglichen und Einflussfaktoren, die zu Unterschieden in der  
gemessenen Konzentration führen, beleuchtet. Da in dieser Arbeit auch kleine  
Unterschiede in der interstitiellen Eisenkonzentration betrachtet werden, wird  
eine Fehlerbetrachtung der Eisenmessung durchgeführt, um die Verlässlichkeit  
der Messergebnisse zu bewerten. 
4.1.1 Dotierungen und Injektionsniveau
Mit dem im Kapitel  2.5 beschriebenen Verfahren wird die interstitielle Eisenkon-
zentration bestimmt. Gleichung  38 wird  verwendet,  um die Eisenkonzentration 
aus  gemessenen Lebensdauern  und Diffusionslängen zu  berechnen.  Dabei wird 
für die jeweiligen Messbedingungen der Kalibrierungsfaktor  C und A aus Glei-
chung 39 beziehungsweise Gleichung 40 bestimmt. 
Besonders für lebensdauerbasierte Messmethoden, die in den höheren Injektions-
bereichen arbeiten, ist es wichtig, die genauen Parameter der Messung (Injektions-
niveau,  Dotierung der  Probe,  Temperatur) zu kennen.  Abbildung  22 zeigt  den 
Kalibrierungsfaktor C für die Bestimmung der Eisenkonzentration mittels Lebens-
dauermessung in Abhängigkeit des Injektionsniveaus und der Dotierung berech-
net nach der Shockley-Read-Hall Theory. Dabei wurden die in Tabelle 6 gegebenen 
Rekombinationsparameter für interstitielles Eisen und Eisen-Bor-Paare verwendet. 
Deutlich zu erkennen ist, dass C besonders im mittleren und hohen Injektionsni-
veau sehr abhängig von der Ladungsträgerkonzentration ist. So ergibt sich für den 
Kalibrierungsfaktor  ein  Wert  von  C = -2,8*1013 cm-3µs für  eine  Injektion  von 
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Δn = 1*1015 cm-3 und C = -4,8*1013 cm-3µs für eine Injektion von Δn = 1*1017 cm-3. Für 
niedrige Injektionsniveaus mit Δn < 1013 cm-3 ist fast keine Abhängigkeit zu erken-
nen und C kann als konstant angesehen werden. 
Die Abhängigkeit des Kalibrierungsfaktors von der Dotierung der Probe ist, wie in 
Abbildung  22 für  ein  Injektionsniveau  von  Δn = 1016 cm-3  gezeigt,  noch  stärker. 
Ändert  sich die  Dotierung  geringfügig  vom  Na = 1*1016 cm-3 auf  Na = 3*1016 cm-3, 
ändert  sich der Kalibrierfaktor von  C = 3,6*1013 cm-3µs  auf  C = 2*1013 cm-3µs.  Für 
Niedriginjektionsbedingungen ist ebenfalls eine Abhängigkeit von der Dotierung 
zu sehen. Diese ist jedoch deutlich geringer als bei Hochinjektion. 
          (a)
           (b)
Abbildung 22: Kalibrierungsfaktor C in Abhängigkeit des (a) Injektionsniveaus Δn (Na = 1016 cm-3, T = 300K) und in  
Abhängigkeit von der (b) Dotierung Na (Δn = 1016 cm-3, T = 300K).
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Für die Messungen der Eisenkonzentration über die Änderung der Lebensdauer 
nach Beleuchtung bedeutet  das,  dass besonders  für die Messung mit  MDP die 
Dotierung und das  Injektionsniveau genau beachtet  werden muss.  Andernfalls 
kann sich sonst schnell ein Fehler aufsummieren, der eine drei bis viermal höhere 
oder kleinere interstitielle Eisenkonzentration liefert. Ist die Dotierung der Proben 
und das Injektionsniveau der jeweiligen Messung bekannt, dann ist die korrekte 
Bestimmung von C für jede Messung möglich. 
Wenn die genaue Dotierung der Proben nicht bekannt ist, kann man mit Hilfe von 
Gleichung 37 die Konzentration der Akzeptoren bestimmen. Dabei wird die zeitli-
che  Veränderung der  Lebensdauer  oder  Diffusionslänge nach  der  Beleuchtung 
und Spaltung der Eisen-Bor-Paare gemessen. Diese wird mit einem exponentiellen 
Fit  angepasst  und  die  Zeitkonstante  für  die  Assoziation  der  Eisen-Bor-Paare 
bestimmt. Dafür ist es wichtig, die Temperatur konstant zu halten und genau zu 
kennen,  da diese die Geschwindigkeit  der  Assoziation stark beeinflusst.  Dieses 
Verhalten wird im nachfolgenden Kapitel noch ausführlich beschrieben. Unter der 
Annahme, dass die Probe nicht kompensiert ist, das heißt, die Konzentration der 
Donatoren zu vernachlässigen ist, kann man so die Ladungsträgerkonzentration 
sehr  genau bestimmen.  Lim et  al.  haben unter  anderem so  die  Änderung der 
Dotierung auf FZ Wafern im unteren Prozentbereich (>10%) nachweisen können 
[54].
Für die SPV-Messungen, die in einem Injektionsbereich von etwa  Δn = 1011 cm-3 
arbeiten, ist der Kalibrierfaktor A nahezu unabhängig von der Überschussladungs-
trägerdichte. Die Dotierung hat, wie von Macdonald gezeigt, einen starken Ein-
fluss für geringe Dotierungen (Na < 1013 cm-3 )  auf den Kalibrierungsfaktor.  Bei 
Solarsilizium, was in der Regel eine Dotierung von 1-2*1016cm-3 hat, ändert sich A 
nur  sehr  geringfügig und kann  als konstant  betrachtet werden.  Somit  wurde in 
dieser Arbeit  für  die Eisenmessungen mittels  SPV für multikristalline Proben ein 
Kalibrierungsfaktor von A = 5,5*1015 cm-3µm-2 verwendet. 
4.1.2 Eisenkonzentrationsbestimmung mit SPV und MDP
Im Folgenden werden die Ergebnisse von SPV und MPD Messungen verglichen. 
Dazu  wurde  an  einem Satz  kleiner multikristalliner Siliziumproben  mit  einer 
Größe von etwa 1 cm2 mit MDP und SPV die gelöste Eisenkonzentration gemessen. 
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Jede Probe wurde vor der Messung der Eisenkonzentration für mehrere Minuten 
beleuchtet.  Dadurch  wird  der  lichtinduzierte  Bor-Sauerstoff-Defekt  aktiviert. 
Anders als Eisen-Bor-Paare geht dieser Defekt nicht nach Ausschalten des Lichtes 
wieder in seinen Ausgangszustand zurück [55] . Durch die Beleuchtung der Probe 
vor der Messung wird sichergestellt, dass dieser Defekt die Messung der Eisen-
konzentration  nicht  beeinflusst.  Nachdem  die  Probe  einige  Stunden  nach  der 
Beleuchtung im Dunklen gelegen hat, kann mit der Eisenmessung begonnen wer-
den.
Bei den SPV-Messungen wurde die Änderung der Diffusionslänge über der Zeit 
nach der Beleuchtung der Proben aufgenommen (Abbildung 23). Die Diffusions-
länge wurde aller  30 s  gemessen, bis die Diffusionslänge sich nicht mehr ändert. 
Dabei wurde die Temperatur der Proben konstant auf 30°C gehalten. Eine fehler-
hafte Abweichung der Temperatur um wenige Grad würde zu einem deutlichen 
Unterschied in der aus dieser Messung bestimmten Zeitkonstante führen. Durch 
die Anpassung einer Exponentialfunktion kann die Zeitkonstante zur Assoziation 
der Eisen-Bor-Paare bestimmt werden. Mit dieser Zeitkonstante und Gleichung 37 
wurde die genaue Dotierung der Proben  bestimmt. Diese gemessene Dotierung 
wurde für die Berechnung des Kalibrierfaktors verwendet.  Zusätzlich wurde aus 
den Diffusionslängen die gelöste Eisenkonzentration bestimmt. Dazu wurden die 
Messwerte unmittelbar nach der Beleuchtung sowie nach der vollständigen Asso-
ziierung der Eisen-Bor-Paare (nach mehreren Stunden in Dunkelheit) verwendet.
Mittels MDP-Messungen wurde ein Topogramm der Eisenkonzentration der Pro-
ben gemessen.  Für den Vergleich zwischen MDP und SPV wurden nur Proben 
verwendet, welche eine homogene Eisenkonzentration über der Probe zeigten. 
Abbildung  24 zeigt  die  Messwerte  der  Eisenkonzentration von MDP und SPV 
gegenübergestellt.  Wie man erkennt, korrelieren die Eisenkonzentrationen beider 
Messungen für die  meisten Proben in Abbildung  24 sehr gut  (schwarze Daten-
punkte).  Allerdings  gibt es einige Proben, die eine deutlich höhere Eisenkonzen-
tration bei den SPV-Messungen aufweisen (rote Datenpunkte).  Diese Proben zei-
gen eine mindestens doppelt so hohe Eisenkonzentration bei der SPV-Messung im 
Vergleich zur MDP-Messung.
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Um diese Diskrepanz zwischen den Eisenkonzentrationen von MDP und SPV an 
den roten dargestellten Proben genauer zu verstehen, wurden weitere Untersu-
chungen hinsichtlich der Kristalldefekte vorgenommen. Da die in Abbildung  24 
verwendeten Proben auf Grund ihrer Größe für weitere Untersuchungen ungeeig-
net waren, erfolgten diese Untersuchungen an größeren Proben. 
Abbildung 24: Vergleich der gemessenen Eisenkonzentrationen von MDP und SPV.
Abbildung 23: Zeitliche Änderung der mit SPV gemessenen Diffusionslänge nach Beleuchten der Probe. Angepasst an  
die Messungen ist eine Exponentialfunktion.
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Abbildung  25 zeigt zwei  Topogramme der gemessenen Eisenkonzentration aus 
MDP- (a) und SPV- (b) Messungen an der Probe #1. Bei dieser Probe wurde in den 
meisten Bereichen die gleiche Eisenkonzentration mit MDP und SPV gemessen. Es 
gibt jedoch zwei Bereiche (rot markiert), in denen eine deutlich höhere Eisenkon-
zentration mit SPV gemessen wurde. 
In Tabelle 3 sind die höchsten gemessenen Eisenkonzentrationen im unteren rech-
ten und oberen linken rot markierten Bereich für SPV und MDP dargestellt. Wei-
terhin ist der Mittelwert der Eisenkonzentrationen über der gesamten Probe ange-
geben. Im unteren rechten Bereich treten die größten Unterschiede zwischen MDP 
und SPV auf.  Außerhalb der markierten Bereiche ist der Unterschied zwischen 
SPV und MDP immer kleiner als 4*1012 cm-3. Auch die mittlere Eisenkonzentration 
der Probe ist für beide Messungen sehr ähnlich. 
Tabelle 3: Ausgewählte Eisenkonzentrationen der Probe #1 der MDP und SPV-Messung.
Bereiche Höchste Werte unten 
rechts (rot markiert)
Höchste Werte oben links 
(rot markiert)
Arithmetischer Mittelwert der 
gesamten Probe
Fei (SPV) [cm-3] 6*1013 1,5*1013 8,5*1012
Fei(MDP) [cm-3] 1,2*1013 7*1012 7,8*1012
Für die Probe #1 wurde die Kristallstruktur und die Versetzungsdichte untersucht. 
Es stellte sich heraus, dass die Gebiete, in denen die SPV Eisenkonzentration deut-
lich höher ist,  mit den Bereichen korreliert, in denen  eine erhöhte Versetzungs-
dichte (ρd > 106 cm-2)  auftritt.  Abbildung 26 zeigt die Versetzungsdichte der Probe 
#1. 
(a) (b)
Abbildung 25: Messung der interstitiellen Eisenkonzentration der Probe #1 mit Versetzungscluster mit MDP (a) und 
SPV (b). Rot gekennzeichnet sind die Bereiche mit erhöhter Versetzungsdichte.
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Die  Unterschiede  in  den Eisenkonzentrationen  in  den  Bereichen  hoher  Verset-
zungsdichte lassen sich über die Kalibrierungsfaktoren A und C der beiden Mes-
sungen erklären. Der Kalibrierungsfaktor C für Lebensdauermessungen aus Glei-
chung  39 hängt  neben der  Dotierung und den durch  die  Messung gegebenen 
Bedingungen (Injektionsniveau, Temperatur) im Wesentlichen von den Rekombi-
nationseigenschaften der zwei Eisendefekte ab. Der für die Diffusionslängenmes-
sung verwendete Kalibrierungsfaktor A wird mit Gleichung 40 aus dem Kalibrie-
rungsfaktor C und dem Diffusionskoeffizienten De bestimmt. 
Der  Diffusionskoeffizient  lässt  sich  über  die  Einsteinbeziehung  (Gleichung  57) 





Für eine Dotierung von 1016 cm-3 lässt sich unter Berücksichtigung der Beweglich-
keit der Elektronen µe ein Diffusionskoeffizient von De = 26,2 cm2s-1 bestimmen [10], 
[11]. 
Für monokristallines Silizium kann man von einer konstanten Beweglichkeit der 
Minoritätsladungsträger bei einer Probe ausgehen. Somit hat man einen konstan-
ten Diffusionskoeffizienten sowie einen konstanten Kalibrierungsfaktor  A für die 
gesamte  Probe. Auf  multikristallinem  Silizium  kann  die  Beweglichkeit  der 
Ladungsträger  jedoch  variieren.  Weicht  die  tatsächliche  Beweglichkeit  von  der 
Abbildung 26: Versetzungsdichte der Probe #1.
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berechneten ab, verwendet man einen falschen Kalibrierungsfaktor. Eine geringere 
Beweglichkeit führt somit zu einer zu hohen gemessenen Eisenkonzentration.
4.1.3 Bestimmung der Minoritätsladungsträgerbeweglichkeit
In eigenen Arbeiten konnte bereits gezeigt werden, dass in kompensiertem Sili-
zium die Majoritätsträgerbeweglichkeit stark abhängig von der Dotierung ist und 
aus der Beweglichkeit die Konzentration der Donatoren und Akzeptoren berech-
net werden kann [57].  Die Minoritätsladungsträgerbeweglichkeit wird neben der 
Streuung  an  geladenen Störstellen  und  Gitterschwingungen  auch  durch  Kris-
tallbaufehler sowie Haftstellen für Elektronen (Traps) stark beeinflusst. Besonders 
bei Niedriginjektion, wie sie bei der SPV-Messung vorliegt, können solche Defekte 
die Beweglichkeit der Minoritäten stark beeinflussen. Diese Defekte sind in multi-
kristallinem Silizium sehr inhomogen verteilt, sodass die Beweglichkeit nur lokal 
reduziert wird. An diesen Stellen ergibt sich damit ein kleinerer Diffusionskoeffi-
zient  De und ein kleinerer Kalibrierungsfaktor  A für die Eisenmessung. Für die 
Bestimmung der interstitiellen Eisenkonzentration bedeutet dies, dass man an den 
Stellen, wo die Beweglichkeit reduziert ist, eine höhere Eisenkonzentration messen 
würde als tatsächlich vorliegt.
Die  Minoritätsladungsträgerbeweglichkeit  ist  messtechnisch  nicht  so  leicht 
zugänglich  wie  die  Beweglichkeit  der  Majoritäten.  Die  sich  ergebenden Unter-
schiede in den Eisenkonzentrationsmessungen können aber als einfache Methoden 
verwendet werden, um diese Größe zu bestimmen. 
Unter der Annahme, dass die Messung der Eisenkonzentration beider Methoden 
nicht durch andere Einflüsse verfälscht werden, kann man aus den beiden Eisen-
konzentrationsmessungen  die  Beweglichkeit  der  Minoritätsladungsträger  unter 
den Bedingungen der niedrigen Injektion der SPV-Messung berechnen. Für die 
oben gezeigte Probe #1 ist das in Abbildung 27 dargestellt. In den Bereichen, die in 
Abbildung 25 rot markiert waren, ergeben sich die geringsten Beweglichkeiten für 
die Probe mit Werten zwischen 130 cm2/Vs und 500 cm2/Vs. Damit zeigt sich, dass 
die Versetzungen in diesen Bereichen einen großen Einfluss auf die Beweglichkeit 
der Minoritätsladungsträger haben.
Palais et al. haben die Beweglichkeit der Minoritätsladungsträger im multikristalli-
nen Silizium untersucht und ähnliche Ergebnisse beobachtet. Besonders in Berei-
chen mit Kristalldefekten wurde beobachtet, dass die Beweglichkeit stark von den 
Literaturwerten  abweichen  kann  [58].  So  wurden  Beweglichkeiten  zwischen 
1120 cm²/Vs in einigen guten Bereichen und unter 100 cm²/Vs in Bereichen mit Kris-
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talldefekten beobachtet. Diese Werte decken sich sehr gut mit den Beobachtungen, 
die an Probe #1 gemacht wurden. 
Der Vergleich  der  gemessenen  Eisenkonzentration  aus  MDP und  SPV  scheint 
somit eine geeignete Methode zu sein, um ortsaufgelöst die Minoritätsladungsträ-
gerbeweglichkeit  zu  bestimmen.  Die  Bestimmung  der  Beweglichkeit  aus  dem 
direkten Vergleich  von Diffusionslänge  und Lebensdauer  erfordert,  dass  beide 
Messungen bei der selben Injektion stattfinden müssen. Dies lässt sich jedoch oft 
nur sehr schwer realisieren. Durch die Messung der Eisenkonzentration kann die-
ses Problem umgangen und die Beweglichkeit mit zwei Messverfahren bestimmt 
werden, welche in verschiedenen Injektionsbereichen arbeiten.
4.1.4 Größtfehlerabschätzung der Eisenkonzentrationsmessung
Innerhalb dieser Arbeit werden häufig stark streuende Eisenkonzentrationen  
beobachtet. Deshalb ist es wichtig zu wissen, ob es sich bei dieser Streuung um  
tatsächlich streuende Eisenkonzentrationen oder lediglich um Messungenauig-
keiten handelt. Aus diesem Grund wird eine genaue Fehlerabschätzung an die-
ser Stelle vorgenommen. 
Abbildung 27: Beweglichkeit der Elektronen berechnet aus den Abweichungen der Eisenmessungen von MDP und SPV.
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Um die Fehler bei der Messung der interstitiellen Eisenkonzentration abschätzen 
zu  können,  wurden jeweils  100  Lebensdauer-  und Diffusionslängenmessungen 
unter den Bedingungen, wie sie für die Messung der interstitiellen Eisenkonzen-
tration genutzt wurden, aufgenommen (Abbildung 28). Für die Messung der Dif-
fusionslänge ergibt sich aus der doppelten Standardabweichung der Messwerte 
ein Fehler von rund fünf Prozent. Für die Messung der MDP-Lebensdauer ist der 
Fehler mit knapp zwei Prozent weniger als halb so groß.
Für die Lebensdauermessungen kann man einen Anstieg der Lebensdauer für die 
ersten 40 Messungen sehen. Der Grund dafür ist die Spaltung der Eisen-Bor-Paare 
durch  die  Messung  der  Lebensdauer.  Dabei  handelt  es  sich  jedoch  um  eine 
physikalisch  bedingte  Änderung  der  Lebensdauer,  welche  nicht  mit  zufälligen 
Messfehlern zusammenhängt. Ab der 40. Messung scheint sich ein stabiles Ver-
hältnis zwischen Eisen-Bor und interstitiellem Eisen unter den Bedingungen der 
Messung einzustellen. Aus diesem Grund wurde für die Bestimmung des Fehlers 
sowie  des  Mittelwertes  der  MDP-Messungen  die  Werte  ab  der  40.  Messung 
berücksichtigt.
Die bestimmten Fehler für die MDP- U(τ)  und die SPV-Messungen U(L) werden 
verwendet,  um  eine Größtfehlerabschätzung  für die Messung  der interstitiellen 
Eisenkonzentration  durchzuführen.  Dafür  wird  vorausgesetzt,  dass  die  Fehler 
auch  für  andere Diffusionslängen  beziehungsweise  Lebensdauern  gleich  groß 
sind.  Die Berechnung des zufälligen Größtfehlers  der Eisenkonzentration  U(Fe) 



















Das Ergebnis ist in Abbildung 29 dargestellt. Besonders bei kleinen Diffusionslän-
gen und Lebensdauern ergibt sich ein großer Fehler bei der Eisenkonzentration. 
Bei der diffusionslängenbasierten Eisenbestimmung wird der Fehler bei kleinen 
Diffusionslängen schnell sehr groß. Dafür ist diese Methode bei sehr großen Diffu-
sionslängen deutlich genauer als bei der lebensdauerbasierten Methode. 
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Die in Abbildung 29 dargestellten Fehler zeigen die Konzentration, bis wohin die 
Messung der Eisenkonzentration bei  einer Lebensdauer noch glaubhaft  ist.  Für 
SPV-Messungen  am multikristallinen Silizium  sind  typische  Diffusionslängen-
werte im Bereich von 50 µm bis  300 µm.  Die Lebensdauer an dicken Proben mit 
polierter  Oberfläche  und  ohne weitere  Oberflächenpassivierung  liegt  bei  den 
gemessenen multikristallinen Proben im Bereich von 5 µs bis 50 µs. Damit ist die 
lebensdauerbasierte Eisenbestimmung für die meisten Messungen genauer als die 
Bestimmung der Eisenkonzentration mit der SPV. 
Bei  der  in Abbildung  25 gezeigten Probe #1 ist  der  zu erwartende Größtfehler 
innerhalb des unteren rechten Versetzungsclusters etwa UFeSPV = 1*1013 cm-3 für die 
SPV-Messungen und UFeMDP = 1,4*1012 cm-3 für die MDP-Messung. Damit zeigt sich 
noch einmal, dass die Ursache für die Unterschiede zwischen der SPV- und MDP-
Messung die geänderte Beweglichkeit innerhalb des Versetzungsclusters und nicht 
der zufällige Größtfehler ist. 
Bei  der  in  Abbildung  24 dargestellten  MDP-  und SPV-Eisenkonzentration ver-
schiedener Proben kann man den Einfluss des Messfehlers sehen. Für die schwar-
zen Datenpunkte ist eine geringe Abweichung zwischen SPV- und MDP-Messung 
zu sehen, welche in der Größe des berechneten Fehlers liegt. Bei den roten Daten-
punkten ist der Unterschied zwischen SPV und MDP jedoch deutlich größer als 
Abbildung 28: 100 Messungen der Diffusionslänge mit SPV und der Lebensdauer mit MDP. Der dargestellte Fehler ist  
die doppelte Standardabweichung der Messungen.
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der berechnete Fehler. Daher liegt die Vermutung nahe, dass bei diesen Proben 
ebenfalls die Minoritätsladungsträgerbeweglichkeit kleiner ist und daher eine zu 
hohe SPV-Eisenkonzentration gemessen wird.
Abbildung  29:  Statistischer Größtfehler bei der Messung der interstitiellen Eisenkonzentration mittels MDP  bezie-
hungsweise SPV. 
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4.2 Löslichkeit von interstitiellem Eisen 
Die Löslichkeit von Eisen im Silizium wird in der Literatur häufig beschrie-
ben. Dabei handelt es sich meist um intrinsisches Silizium, bei dem die Lös-
lichkeit  im  Temperaturbereich  über  800°C  untersucht  wurde.  Diese  Daten  
werden oft  für  dotiertes  mc-Solarsilizium für  den  Temperaturbereich  unter  
800°C verwendet. Eigene Untersuchungen zeigten jedoch, dass die Löslichkeit  
des Eisens im mc-Silizium bei Temperaturen unter 800°C von den Literatur-
daten  abweicht.  In  diesem Kapitel  wird  für  verschiedene  Temperaturen  die  
Eisenkonzentration nach dem Tempern der Proben bestimmt und die Löslich-
keit in diesem Temperaturbereich berechnet. 
4.2.1 Überblick des Löslichkeits- und Ausscheidungsverhaltens
Die Rekombinationsaktivität von Eisen im p-dotierten Silizium hängt stark davon 
ab, in welcher Form das Eisen vorliegt. Als interstitieller Defekt kann es als Eisen-
Akzeptor Paar vorliegen, meist mit Bor als FeB oder nach starker Beleuchtung als 
einfach  positiv  geladenes  interstitielles  Eisen  Fei.  In  dieser  Form  ist  Eisen  am 
schädlichsten für die Lebensdauer,  da jedes Eisenatom ein  Rekombinationszen-
trum ist, mit den in Tabelle 3 gegebenen Rekombinationsparametern. 
Der Großteil des Eisens im multikristallinen Silizium liegt jedoch in Form von Prä-
zipitaten,  meist  Eisensilizid  FeSi2 vor.  Auch  diese  Ausscheidungen  können als 
Rekombinationszentrum wirken. Fenning et al. geben für eisendotiertes multikris-
tallines Silizium Eisenpräzipitatgrößen von 8 nm bis 30 nm an, was etwa 7*104 bis 
3*106 Atome pro Präzipitat entspricht [59]. 
Typische Konzentrationen von interstitiellem Eisen im Zentrum eines multikristal-
linen Ingots liegen in den Größenordnungen von 1010 cm-3 bis 1011 cm-3, wo hinge-
gen die gesamte Eisenkonzentration in den Größen von 1013 cm-3 bis 1014 cm-3 vor-
liegt [31], [60], [30]. Damit kann man von etwa 108 cm-3 Eisenpräzipitaten im multi-
kristallinen Silizium  ausgehen,  was  auch  erklärt,  warum  Eisenpräzipitate  nur 
einen geringen Einfluss auf die Lebensdauer haben,  im Gegensatz zu interstitiel-
lem Eisen. 
Wie groß der Anteil des Eisens ist, der in gelöster Form vorliegt und wie groß die 
Ausscheidungen  sind,  hängt  dabei  stark  von  den  Bedingungen  während  des 
Abkühlens des Kristalls ab. Eine Voraussetzung für die Bildung von Präzipitaten 
ist die Übersättigung des Siliziums mit interstitiellem Eisen.  Liu zeigte, dass das 
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Abklingen  der  interstitiellen  Eisenkonzentration  in  übersättigtem Silizium  bei 
Temperversuchen um so schneller geht, je höher das Silizium übersättigt ist [61]. 
Damit ist die Löslichkeit von Eisen im Silizium in Abhängigkeit von der Tempera-
tur einer der entscheidenden Parameter. In der Literatur finden sich von verschie-
denen Autoren empirische Formeln für  die  Löslichkeit  aus  den Messungen im 
Temperaturbereich von 800°C bis 1200°C, die im Verlauf alle sehr ähnlich sind. Als 
Beispiel hierfür ist die Formel  35 von Istratov et al.  aus Kapitel  2.5 [32],  der die 
Daten verschiedener Autoren nutzte. Die Löslichkeit wurde dabei an intrinsischen 
oder  nur  schwach  dotierten  (6,5*1014 cm-3 Bor  dotiert)  monokristallinen  Proben 
bestimmt. Gemessen wurde dabei die Gesamtkonzentration in den Proben (inters-
titielles Eisen und Eisenpräzipitate). Die Messung der interstitiellen Eisenkonzen-
tration  nach  dem  Tempern in dem angegebenen Temperaturbereich  liefert nach 
Istratov et al.  häufig zu geringe Konzentrationen, da sich das Eisen bereits beim 
Abkühlen ausscheidet [32].
Gilles et al. zeigten, dass die Löslichkeit von Eisen im Silizium bei einer Dotierung 
von 5*1018 cm-3 im Temperaturbereich von 700 bis 850°C deutlich höher ist als nach 
Istratov et al. Als Ursache wurde die Wechselwirkung des geladenen Eisens mit 
Bor oder Phosphor genannt  [62]. McHugo et al. haben für hoch und niedrig Bor 
dotiertes (1,5*1019 cm-3 und  6,5*1014 cm-3)  Silizium die Löslichkeit untersucht.  Sie 
beobachteten bei  Temperaturen  um  800°C  herum  für  hochdotiertes  Silizium 
höhere  Löslichkeiten  als  für  intrinsisches  Silizium.  Erst  bei  Temperaturen  um 
1000°C nähert sich die Löslichkeit den Werten von Istratov et al. Sie erklärten die 
Löslichkeitsdaten  mit einer Verschiebung des Donatorenergieniveaus des Eisens 
hin zum Valenzband mit steigender Temperatur [63]. Für leicht dotiertes Silizium 
unter 1018 cm-3 sollten diese Effekte nach McHugo jedoch keinen Einfluss auf die 
Löslichkeit von Eisen haben. 
Shabani  et  al.  konnten zeigen,  dass  auch  bei  leicht  Bor  dotiertem  Silizium 
(1,3*1015 cm-3) bei  600°C eine höhere Löslichkeit vorliegt als für intrinsisches Sili-
zium vorhergesagt. Aoki et al. haben für Czochralski und Floatzone Silizium mit 
10  Ωcm  ähnliche Beobachtungen gemacht.  Im Temperaturbereich von 670°C bis 
900°C wurde mit DLTS-Messungen die interstitielle Eisenkonzentration gemessen. 
Sie stellten, wie bei Istratov et al., einen arrheniusartigen Verlauf der temperatur-
abhängigen Eisenlöslichkeit  fest,  jedoch mit einer geringen Aktivierungsenergie 
(Gleichung 60) [64]. 
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SFe(T)=(4,3⋅10
22
)cm− 3⋅exp(−2,1 eVkB T ) (60)
4.2.2 Messung der Eisenlöslichkeit im mc-Silizium
Für die Ausscheidung von Eisen im multikristallinen Silizium ist der Temperatur-
bereich unterhalb 900°C entscheidend. In diesem Temperaturbereich wird die Lös-
lichkeitskonzentration nach Istratov et al. (SFe(900°C) = 4*1013 cm-3) überschritten. 
Wenn man eine interstitielle Eisenkonzentration von  1010 cm-3 im erstarrten Sili-
zium annimmt, entspricht das nach der Formel von Istratov et al. einer Tempera-
tur von 630°C, bei der das gelöste Eisen noch im Gleichgewicht ist  [32]. Eigene 
Versuche, bei denen mc-Silizium (ca. 1 Ωcm) bei 650°C getempert wurde, zeigten 
jedoch, dass die interstitielle Eisenkonzentration, die sich nach einiger Zeit ein-
stellte, deutlich höher war. 
Für mc-Silizium mit einem Widerstand von  1  Ωcm,  welches in der Photovoltaik 
verwendet  wird,  finden sich jedoch keine Daten bezüglich der  Löslichkeit  von 
Eisen. Üblicherweise werden für Berechnungen und Simulationen für die Löslich-
keit von Eisen auf die Daten von Istratov et al. zurückgegriffen  [65],  [66]. Es ist 
jedoch fraglich, ob die Formel von Istratov et al. für multikristallines Photovoltaik-
silizium geeignet ist. 
Um das Ausscheidungsverhalten im multikristallinen Silizium besser beschreiben 
zu können, wurde daher  in dieser Arbeit  die Eisenlöslichkeit im Temperaturbe-
reich von  550°C  bis 800°C  untersucht. Dazu wurden bordotierte multikristalline 
Siliziumproben mit 1,1 Ωcm Widerstand (Dotierung: 1,9*1016 cm-3) untersucht. Die 
Proben stammen aus der Mitte eines G1-Blockes, welcher standardmäßig kristalli-
siert  wurde.  Die  untersuchten  Proben  enthielten  im  Ausgangszustand  bereits 
Eisen. Die genaue Gesamteisenkonzentration dieser Proben konnte nicht ermittelt 
werden,  da sie unterhalb der  chemischen  Nachweisgrenze  von etwa  5*1013 cm-3 
lagen.  Die interstitielle  Eisenkonzentration  wurde  im as cut  Zustand gemessen 
und lag bei circa 1011 cm-3. 
Obwohl die Proben bereits Eisen enthalten, wurde bei einigen Proben beobachtet, 
dass dieses nicht ausreicht, um die maximale Löslichkeit bei Temperversuchen zu 
erreichen. Aus diesem Grund wurde, wie im Kapitel 3.6 beschrieben, den Proben 
zusätzliches Eisen zugeführt. 
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Das Eisen kann dabei bis zum Erreichen der maximalen Löslichkeit für die jewei-
lige  Temperatur  in  das  Silizium  eindringen.  Ist  die  maximale  Löslichkeit  am 
interstitiellen Eisen erreicht, wird kein weiteres Eisen mehr in die Probe eingetra-
gen. Bereits in der Probe vorhandene Eisenausscheidungen können sich ebenfalls 
nicht mehr auflösen.
Die  Proben  wurden  nach  der  Entnahme aus  dem Ofen an  der  Luft  auf  einer 
Metallplatte  abgeschreckt.  Das Abkühlen der Proben auf  der kalten Metallplatte 
dauert, auch wegen der geringen Probengröße, nur wenige Sekunden, sodass ich 
von einer Abkühlrate von etwa 100 K/s ausgehe. Durch die geringeren Temperatu-
ren als bei den Versuchen von Istratov et al. und das schnelle Abkühlen der Pro-
ben,  gehe ich davon aus,  dass  sich  die  Konzentration des  interstitiellen Eisens 
während des Abkühlens nicht mehr ändert. 
Die interstitielle Eisenkonzentration wurde mittels MDP im Injektionsbereich von 
etwa Δn = 1016 cm-3 gemessen. Weiterhin wurde mittels SPV ebenfalls die Eisenkon-
zentration bestimmt.  Dabei  wurde die  Änderung der Diffusionslänge über der 
Zeit nach der Beleuchtung der Probe gemessen. 
Zur weiteren Charakterisierung der Proben wurde auch die Borkonzentration der 
Proben mit der SPV bestimmt. In  Abbildung 30 ist die Messung der Diffusions-
länge über der Zeit für eine Probe dargestellt. Mit der Zeitkonstante der Reasso-
ziation der Eisen-Bor-Paare und Gleichung 37 lässt sich daraus die Borkonzentra-
tion  berechnen.  Für  diese  Messung  ergibt  sich  eine  Borkonzentration  von 
[B] = 1,8*1016 cm-3. Dieser Wert stimmt mit den Ergebnissen der Hallmessungen p = 
1,9*1016 cm-3, die extern an Nachbarproben durchgeführt wurden, sehr gut über-
ein*. 
Die Reassoziationszeit  der  Eisen-Bor-Paare in Abhängigkeit  der  Dotierung und 
der  Temperatur  ist  sehr  genau  bekannt.  Die  Erhöhung  der  Diffusionslänge  in 
Abbildung  30 ist  spezifisch für  die  Reassoziation von Eisen und Bor.  Dadurch 
wird zweifelsfrei belegt, dass die Änderung der Lebensdauer auf die Spaltung der 
Eisen-Bor-Paare zurückzuführen ist und nicht durch andere Defekte verursacht 
wird. 
Die mittels MDP gemessenen interstitiellen Eisenkonzentrationen nach dem Tem-
pern sowie die Ausgangskonzentration der Proben sind in Abbildung  31 darge-
stellt. Der angegebene Fehler ist der in Kapitel 4.1.4 bestimmte, zufällige Größtfeh-
ler bezogen auf die Lebensdauer der jeweiligen Messung. Ebenfalls in Abbildung 
* Die Hallmessungen wurden innerhalb eines Forschungsprojektes an der Universität Erlangen 
von Frau Dr. Beljakowa durchgeführt.
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31 dargestellt, ist die Eisenlöslichkeit aus der Formel 35 von Istratov et al. Wie man 
erkennt, weicht die gemessene interstitielle Eisenkonzentration von der Löslich-
keit der Istratov et al. Daten ab. 
Die gemessene Eisenkonzentration für  800°C deckt sich dabei noch sehr gut mit 
der  vorhergesagten,  aber  ab  einer  Temperatur  von 750°C sieht  man,  dass  die 
gemessene interstitielle Eisenkonzentration mit einem Wert von  Fei 750°C = 1,7*1012 
cm-3 mehr als doppelt so groß ist, wie der vorhergesagte Wert. Mit sinkender Tem-
peratur  fällt  die  gemessene interstitielle Eisenkonzentration deutlich langsamer, 
als von Istratov et al. für den Temperaturbereich von 550°C bis 800°C extrapoliert 
wird. 
Die von Aoki et al. bestimmte Löslichkeit verläuft etwa zwischen den Kurven von 
Istratov  et al.  und den gemessenen Daten. Es zeigt sich somit, dass die Abwei-
chung für Solarsilizium (1,1 Ωcm) deutlich größer ist als für 10 Ωcm monokristalli-
nes Silizium [64].
Abbildung 30: SPV-Messung der Diffusionslänge der Minoritätsladungsträger über der Zeit nach Beleuchtung der Pro-
be. Angepasst ist ein exponentieller Fit, der die Reassoziation der Eisen-Bor-Paare beschreibt.
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Die gemessenen Eisenkonzentrationen wurden logarithmiert und mit einem linea-
ren Fit angepasst. Mit den angepassten Koeffizienten wurde die in Gleichung 61 




)cm− 3⋅exp(−(0,951 ±0,103)eVkBT ) (61)
Die Standardfehler des Fits sind in Gleichung 61 mit angegeben. Die in Gleichung 
61 bestimmte Aktivierungsenergie ist dabei nur ein Drittel so groß wie in der For-
mel von Istratov et al. Die von Aoki et al. bestimmte Energie in Gleichung 60 für 
10  Ωcm Silizium liegt zwischen der Energie von Istratov et al. und der in Glei-
chung  61.  Alle Aktivierungsenergien sind in Tabelle  4 aufgeführt. Das lässt eine 
deutliche Abnahme der Aktivierungsenergie mit steigender Dotierung vermuten. 
Ein genauer Zusammenhang zwischen Dotierstoffkonzentration und Löslichkeit 
Abbildung 31:  Gemessene Eisenlöslichkeit an multikristallinen Siliziumproben mit 1,1 Ωcm Widerstand,  im Tempera-
turbereich von 550°C bis 800°C. 
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des  Eisens,  wie  von  McHugo  für  hochdotiertes  Silizium aufgestellt,  lässt  sich 
jedoch aus den wenigen Daten nicht ableiten. 
Tabelle  4:  Aktivierungsenergie  für  die Bestimmung der  Löslichkeit  des Eisens für intrinsisches  und unterschiedlich  
p-dotiertes Silizium.
Istratov et al. Akoi et al. Diese Arbeit
Dotierung/ Widerstand intrinsisch 10 Ωcm 1,9*1016cm-3 / 1,1 Ωcm
Aktivierungsenergie 2,86 eV 2,1 eV 0,951 eV
4.2.3 Diskussion der gemessenen Eisenlöslichkeit
Wenn man die mit Gleichung  61 gegebenen Konzentrationen für die Ausschei-
dung von Eisen benutzt, kommt man auf viel tiefere Temperaturen, in denen das 
Eisen beginnen würde sich auszuscheiden. Um eine interstitielle Eisenkonzentra-
tion von 1010 cm-3  zu erreichen, müsste man bei 410°C den Gleichgewichtszustand 
und nicht wie oben angegeben bei  630°C erreichen. Das  bedeutet auch, dass für 
die Ausscheidung des Eisens in Präzipitaten der Temperaturbereich bis 400°C ent-
scheidend ist. 
Wie  oben  erwähnt,  wurden  an  den  Proben  Vergleichsmessungen  mittels  SPV 
durchgeführt. Für die meisten Proben wurde eine ähnliche Konzentration gemes-
sen. Lediglich für die Proben, die bei 750°C und 625°C getempert wurden, ergaben 
sich höhere Konzentrationen bei der Messung mit SPV. Diese Abweichung  kann 
man mit den Ergebnissen aus Kapitel 4.1.2 erklären, wo aufgrund einer geringeren 
Minoritätsladungsträgerbeweglichkeit eine höhere mit SPV gemessene Eisenkon-
zentration beobachtet wurde. 
Ein nicht auszuschließender Fehler ist das Vorhandensein anderer Eisendefekte, 
die ein ähnliches Verhalten wie Eisen-Bor-Paare zeigen.  Ein möglicher weiterer 
Eisendefekt  ist  das  Eisen-Aluminium-Paar.  Dieses  verhält  sich  hinsichtlich  der 
Spaltung und Reassoziation ähnlich wie Eisen-Bor, besitzt aber andere Rekombi-
nationseigenschaften. So befinden sich zwei Energieniveaus bei  EV + 0,13 eV und 
EV  + 0,2 eV. Die genauen  Einfangquerschnitte sind für diesen Defekt leider nicht 
hinreichend bekannt, um die Wirkung dieses Defektes auf die Messung der Eisen-
konzentration vorherzusagen. Jedoch wurde von Mishra et al. beobachtet, dass bei 
SPV-Messungen der Eisen-Aluminium-Defekt etwa fünfmal  rekombinationsakti-
ver ist als der Eisen-Bor-Defekt. Die sich ergebene Änderung der Diffusionslänge 
nach Beleuchtung ist bei diesem Defekt deutlich kleiner, was zu einer Unterschät-
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zung der Eisenkonzentration bei den SPV-Messungen führen würde [40], [41]. Für 
die  Änderungen  der  Lebensdauer  unter  Hochinjektion,  wie  bei  der  MDP-
Messung, lassen sich keine Angaben machen. 
ICP-MS Messungen am Randbereich der Blöcke, aus dem die Proben stammen, 
haben in dieser Blockhöhe eine Aluminiumkonzentration im Bereich von bis zu 
[Al] = 1*1015 cm-3  ergeben*.  Damit wäre die Aluminiumkonzentration eine Größen-
ordnung unterhalb der Borkonzentration. Diese Konzentration  würde schlimms-
tenfalls eine Unterschätzung der Eisenkonzentration von ungefähr 10% bei den 
SPV-Messungen ausmachen,  welche  zu vernachlässigen  wäre.  Da  bis  auf  zwei 
Messungen die mit MDP gemessenen Eisenkonzentrationen mit  denen  der SPV 
gut übereinstimmen, wird davon ausgegangen, dass für den Injektionsbereich der 
MDP eine derartige Aluminiumkonzentration keinen nennenswerten Einfluss auf 
die Messung der Eisenkonzentration hat.
* Die  ICP-MS Messungen wurden innerhalb eines Forschungsprojektes  am Fraunhofer-Center 
für Silizium-Photovoltaik in Halle von Frau Dr. Meyer durchgeführt.
68 Ergebnisse und Diskussion
4.3 Wechselwirkung von interstitiellem Eisen mit Versetzungen
Die Abkühlbedingungen während des Kristallisationsprozesses eines Silizium-
blockes und die Übersättigung in Abhängigkeit der Temperatur beeinflussen  
wesentlich  die  Konzentration  des  interstitiellen  Eisens.  Die  Verteilung  des  
gelösten Eisens kann jedoch sehr inhomogen sein. Dieses Verhalten ist  unter  
anderen  auf  die  Wechselwirkung  mit  Defekten  zurückzuführen.  In  diesem 
Kapitel  soll  die Wechselwirkung  von interstitiellem Eisen  mit Versetzungen  
genauer untersucht werden. Dabei werden Unterschiede in der Konzentration  
innerhalb  und  außerhalb  eines  Versetzungsclusters  sowie  der  Einfluss  des  
interstitiellen Eisens auf die Lebensdauer und die Rekombinationsaktivität der  
Verstetzungen untersucht. 
4.3.1 Eisenverteilung in gesägten Wafern
Versetzungen sind für Solarzellen aus multikristallinem Silizium ein wesentlicher 
Defekt, der für sich den Wirkungsgrad der Solarzelle schon stark verringern kann 
[67].  Dabei  sind besonders  Versetzungscluster  mit  einer  Versetzungsdichte von 
105 cm-2 bis über 107 cm-2 schädlich. Derartige Versetzungscluster können flächen-
haft in der Größe von einigen Millimetern bis Zentimetern auftreten  und in die-
sem Bereich die Lebensdauer und Diffusionslänge der Ladungsträger  stark limi-
tieren.  Auch nach dem Solarzellenprozess bleiben diese Versetzungscluster stark 
rekombinationsaktiv [67]. Rinio et al. beobachteten, dass die Rekombinationsakti-
vität der Versetzungen auf einem Wafer sehr unterschiedlich sein kann.  Es gibt 
Versetzungen,  welche wenig rekombinationsaktiv  sein können und andere,  die 
sehr stark die Lebensdauer reduzieren [68]. Es wird allgemein angenommen, dass 
die Kontamination mit Fremdatomen dafür verantwortlich ist.
Metallausscheidungen werden besonders häufig in Verbindung mit Versetzungen 
postuliert  und  wesentlich  für  deren  Rekombinationsstärke  verantwortlich 
gemacht [69], [70]. Dabei kann die Rekombinationsaktivität der Versetzungen sich 
laut Rinio während des Solarzellenprozesses ändern, wobei er annimmt, dass sich 
während Hochtemperaturprozessen Metallausscheidungen an den Versetzungen 
auflösen. In Abbildung 32 sind eigene Messungen dargestellt, die zeigen, wie stark 
Versetzungen die Diffusionslänge reduzieren können.
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Die direkte Wechselwirkung von Versetzungen mit interstitiellem Eisen im multi-
kristallinen Silizium ist bisher nur wenig untersucht worden. Es gibt von verschie-
denen Autoren unterschiedliche Beobachtungen zur interstitiellen Eisenkonzentra-
tion  innerhalb  von  Versetzungsclustern.  Hofstetter  et  al.  berichteten  von  einer 
erhöhten interstitiellen Eisenkonzentration, wohingegen Macdonald et al.  sowie 
Lauer  et  al.  für  Czochralski  Silizium  von  einer  geringeren  Eisenkonzentration 
innerhalb eines Versetzungsclusters im Vergleich zur direkten Umgebung berich-
teten [71], [72], [73]. 
         (a)
            (b)
Abbildung  32: Diffusionslängentopogramm (a) gemessen mit SPV und Versetzungsdichtetopogramm (b)  der Probe  #1  
mit Versetzungsclustern rechts unten und links oben. 
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Dabei lag die gemessene interstitielle Eisenkonzentration bei Macdonald et al. und 
Lauer  et  al. im Bereich  von 1012 cm-3 bis über  1013 cm-3.  Die Beobachtungen von 
Hofstetter et al. zu der erhöhten gelösten Eisenkonzentration innerhalb des Verset-
zungsclusters wurden bei einer Eisenkonzentration von etwa 1011 cm-3gemacht. 
Eigene Untersuchungen für multikristalline, gesägte (as cut) Proben zeigten beide 
Fälle an Versetzungsclustern [74]. Abbildung 33 (a) zeigt zum einen eine Probe mit 
erhöhter interstitieller Eisenkonzentration innerhalb eines Versetzungsclusters im 
Vergleich mit dem Bereich außerhalb. In Abbildung 33 (b) ist dagegen eine Probe 
mit einer geringeren Eisenkonzentration in den Bereichen, in denen die Verset-
zungsdichte erhöht ist, dargestellt (markierte Bereiche). 
Der Unterschied zwischen beiden Proben ist die Konzentration an gelöstem Eisen. 
Während die rechte Probe eine Konzentration von etwa  1010 cm-3 bis  1011 cm-3an 
interstitiellem Eisen hat, ist die Konzentration des  interstitiellen Eisens der  rech-
ten, eisendotierten Probe mit Werten von 1012 cm-3 bis über 1013 cm-3 deutlich höher. 
(a) (b)
Abbildung 33: Interstitielle Eisenkonzentration und Versetzungsdichte einer multikristallinen Probe aus dem Bodenbe-
reich des Blockes (a) und einer Horizontalprobe aus dem Kappenbereich eines eisendotierten multikristalli-
nen Blockes (b).
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Zusammenfassend ergibt sich aus eigenen Beobachtungen und Ergebnissen ande-
rer Autoren folgender Befund. In Proben, die eine hohe interstitielle Eisenkonzen-
tration haben (>1012 cm-3), ist die Konzentration des gelösten Eisens innerhalb eines 
Versetzungsclusters  im Vergleich  mit  der  Umgebung reduziert.  In  Proben,  mit 
einer niedrigen Eisenkonzentration findet man dagegen oft eine höhere interstiti-
elle Eisenkonzentration innerhalb des Versetzungsclusters im Vergleich zur Umge-
bung. 
Dies lässt sich folgendermaßen erklären. Für die Proben  mit  einer interstitiellen 
Eisenkonzentration über  1012 cm-3 überschreitet  das  Eisen  etwa  zwischen  700°C 
und  900° die Löslichkeitsgrenze. Ob das Eisen ausscheidet, hängt dann von der 
Abkühlgeschwindigkeit  und der Zahl der Nukleationspunkte ab. Innerhalb der 
Versetzungscluster findet man weniger gelöstes Eisen. Die Abkühlgeschwindig-
keit  ist  für  Versetzungscluster  und versetzungsfreie  Bereiche  gleich  groß.  Dies 
deutet auf eine höhere Dichte an Nukleationspunkten innerhalb der Versetzungs-
cluster hin, an denen sich das Eisen ausscheiden kann, wenn es übersättigt ist. In 
den versetzungsfreien Bereichen ist die Zahl der Nukleationspunkte geringer. Das 
führt zu einer langsameren Ausscheidung des Eisens und dadurch zu einer höhe-
ren Konzentration nach dem Abkühlen im Vergleich zu den Versetzungsclustern.
Damit liegt die Situation vor, dass das Präzipitieren des Eisens von der Dichte der 
vorhandenen Nukleationspunkte abhängt. Innerhalb der Versetzungscluster wird 
meist von einer Vielzahl an Ausscheidungen berichtet. Diese bereits vorhandenen 
Ausscheidungen können als Nukleationspunkt für das Eisen dienen. Ist die Dichte 
der Nukleationspunkte zu gering, kann sich das Eisen nicht  schnell genug  aus-
scheiden und die vorliegende Eisenkonzentration wird eingefroren [33], [69], [70].
Für den Fall der erhöhten interstitiellen Eisenkonzentration innerhalb der Verset-
zungscluster ist die interstitielle Eisenkonzentration um mindestens eine Größen-
ordnung kleiner. Die Temperatur, ab der die gemessene interstitielle Eisenkonzen-
tration übersättigt ist, liegt nach Gleichung 61 unterhalb von 520°C. Die Mobilität 
des  Eisens  bei  diesen  Temperaturen  ist  deutlich kleiner als  im  oberen  Fall. 
Dadurch benötigt  das Ausscheiden des Eisens an Nukleationspunkten deutlich 
mehr Zeit. Die Übersättigung an Eisen kann nur sehr langsam abgebaut werden. 
Da innerhalb der Versetzungscluster mehr Nukleationspunkte vorliegen, sollte die 
Konzentration hier eigentlich geringer sein. Da dennoch eine höhere Eisenkonzen-
tration innerhalb der Versetzungscluster  nachgewiesen werden kann,  scheint das 
Ausscheiden des Eisens an Nukleationspunkten für diesen Fall keinen großen Ein-
fluss auf die Eisenkonzentration zu haben. Eine Erklärung für die höhere Konzen-
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tration des  Eisens innerhalb  der  Versetzungscluster  können Wechselwirkungen 
zwischen Versetzungen und dem gelösten Eisen sein, welche eine höhere Konzen-
tration innerhalb der versetzungsreichen Gebiete bedingt.
Konzentrationserhöhung an Versetzungen
Für die meisten Proben aus dem mittleren Bereich eines multikristallinen Silizium-
blockes mit Eisenkonzentrationen unter 1012 cm-3 konnte eine erhöhte Eisenkonzen-
tration  an  Versetzungsclustern  festgestellt  werden.  In  Abbildung  34 sieht  man 
exemplarisch die Probe #2, in der mehrere Versetzungscluster zu finden sind. 
In den rot markierten Bereichen sind Versetzungscluster mit einer erhöhten inters-
titiellen Eisenkonzentration. Die  mittlere Konzentration  des gelösten Eisens liegt 
bei der gesamten Probe bei 1,1*1011 cm-3. Innerhalb des großen, rot markierten Ver-
setzungsclusters ist die Eisenkonzentration im Mittel bei 3,0*1011 cm-3. Damit ist die 
Konzentration  des gelösten Eisens innerhalb  des  Versetzungsclusters dreimal 
höher im Vergleich zur mittleren Konzentration  der Probe.  Die Bereiche  um den 
Versetzungscluster  herum weisen dabei mit 5-8*1010 cm-3 noch geringere Konzen-
trationen  an  Eisen  auf. Innerhalb  des  Versetzungsclusters  gibt  es  Bereiche,  in 
denen die gelöste Eisenkonzentration bis zu 1*1012 cm-3 groß ist.
Der  in  Abschnitt  4.1.4 definierte zufällige Größtfehler  ist  in  den Bereichen mit 
einer Eisenkonzentration von 1*1012 cm-3 bei 3,6*1011 cm-3, in den übrigen Bereichen 
innerhalb  des  Versetzungsclusters  unterhalb  von  1*1011 cm-3 und außerhalb  des 
Versetzungsclusters  bei  etwa  5*1010 cm-3.  Damit  sind die Unterschiede in diesen 
Bereichen größer als der in Kapitel  4.1.4 bestimmte Fehler der Messung. Auch in 
anderen Proben konnte eine Erhöhung der interstitiellen Eisenkonzentration an 
Versetzungsclustern um etwa den Faktor zwei bis vier im as cut Zustand beobach-
tet werden.
Neben den Versetzungsclustern, in denen die Eisenkonzentration erhöht ist, gibt 
es aber auch häufig Versetzungscluster, die im as cut Zustand wenig rekombinati-
onsaktiv sind und deren interstitielle Eisenkonzentration sich nicht von den Nach-
barbereichen  unterscheidet.  Ein solcher Versetzungscluster  (gelb markiert) befin-
det sich oberhalb des großen, rot markierten Versetzungsclusters in Abbildung 34. 
Innerhalb dieses Bereiches liegt die durchschnittliche gelöste Eisenkonzentration 
bei 1,2*1011 cm-3. Die Versetzungsdichte des rot und gelb markierten Clusters sind 
dabei mit Werten von circa 105,5 cm-2 bis 106,5 cm-2 etwa gleich groß.
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(a) 
                        (b)
(c)
Abbildung  34: Interstitielle Eisenkonzentration  (a) der Probe #2 im as cut Zustand mit dazugehörigem Versetzungs-
dichte- (b) und Lebensdauertopogramm (c).
Rot  markiert  sind  Gebiete  mit  Versetzungsclustern  und  erhöhter  interstitieller  Eisenkonzentration.  
Gelb markiert sind Gebiete mit Versetzungsclustern ohne erhöhter interstitieller Eisenkonzentration.
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4.3.2 Rekombinationsaktivität und Eisenkonzentration
Das unterschiedliche Verhalten von Versetzungsclustern macht es erforderlich,  
im nachfolgenden Kapitel jeweils kleine, ausgewählte Bereiche aus einem Ver-
setzungscluster genauer zu untersuchen. Dabei soll der Einfluss der Verset-
zungsdichte in diesen Bereichen auf  die gelöste Eisenkonzentration genauer  
betrachtet werden. Des Weiteren soll der Einfluss des gelösten Eisens auf die  
Rekombinationsstärke der Versetzungen untersucht werden.
Die in Abbildung 34 gezeigte Probe #2 wurde hinsichtlich der Rekombinationsak-
tivität  der  Versetzungen  und der  Eisenkonzentration  in  diesem Bereich  weiter 
untersucht. Dazu wurden vier Bereiche, jeweils zwei aus dem oberen Versetzungs-
cluster, der keine erhöhte interstitielle Eisenkonzentration aufweist und zwei aus 
dem unteren Versetzungscluster, mit erhöhter Eisenkonzentration ausgewählt. Die 
Bereiche sind in Abbildung  35 in dem Versetzungsdichtetopogramm eingezeich-
net. Die Messung der Lebensdauer und Eisenkonzentration sowie die Auswertung 
der Versetzungsdichte  wurde dabei  mit  einer  Auflösung von 200 µm durchge-
führt. 
Für die Bestimmung der Rekombinationsaktivität wurde das Modell von Dono-
lato  verwendet,  das  ursprünglich die  Diffusionslänge in  Abhängigkeit  von der 
Versetzungsdichte  beschreibt.  Für  die  Messung  der  Lebensdauer  wurde  das 
Modell entsprechend angepasst (Gleichung 62). 
τ≈{1τ0 +
ργd
1+(γd/2πD)[− ln(ε/ a)−C+1/ 2]}
−1
(62)
Das  auf  Diffusionslängen  basierte  Donolato-Modell  liefert  die  normalisierte 
Rekombinationsaktivität Γ.  In  dieser  Größe  geht  der  Diffusionskoeffizient  der 
Ladungsträger ein. Wie bereits im Abschnitt 4.1.3 gezeigt, ist der Diffusionskoeffi-
zient auf Grund der sich veränderten Beweglichkeit innerhalb der Versetzungs-
cluster nicht genau bekannt. Das auf Lebensdauer basierte Donolato Model liefert 
dagegen die Linienrekombination γd als Fit-Parameter, welche unabhängig von der 
Diffusionskonstante ist. Deshalb wird im weiteren als Vergleichswert der Rekom-
binationsaktivität die Linienrekombinationsaktivität  γd der Versetzungen angege-
ben.  Der Diffusionskoeffizient  D, der in Gleichung  62 nur noch im Nenner vor-
kommt, hat einen zu vernachlässigenden Einfluss bei der Anpassung der Lebens-
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dauer an die Versetzungsdichte. Für die Anpassung des Donolato Modells wurde 
ein Diffusionskoeffizient von  D = 26,2 cm2s-1 angenommen und die Lebensdauer 
ohne Versetzungen τ0 vorgegeben. 
Abbildung 36 zeigt die Lebensdauer über der Versetzungsdichte der vier Bereiche 
sowie die angepasste Fitkurve,  aus der die Linienrekombination  γd hervorgeht. 
Dabei  wird deutlich,  dass sich die vier Bereiche stark unterscheiden.  Während 
Bereich 1 und 4, welche im großen unteren Versetzungscluster liegen, eine deutli-
che Reduzierung der Lebensdauer mit steigender Versetzungsdichte zeigen, wird 
die  Lebensdauer  im Bereich  2  und  3  aus  dem  oberen  Versetzungscluster  nur 
geringfügig durch die Versetzungen reduziert. 
Die Linienrekombination der Versetzungen der vier Bereiche unterscheidet sich 
dabei deutlich um eine Größenordnung und ist in Tabelle 5 dargestellt. Die Berei-
che 1 und 4  aus  dem unteren Versetzungscluster  zeigen eine deutlich stärkere 
Rekombination  als  die  Bereiche  2  und 3.  Diese  Werte  spiegeln sich  bereits  im 
Lebensdauertopogramm (Abbildung  34) wider, in denen nur der untere Verset-
zungscluster als Bereich geringerer Lebensdauer sichtbar ist.
Abbildung 35: Versetzungsdichtetopogramm mit einer Auflösung von 200 µm der Probe #2. Eingezeichnet sind die vier  
Bereiche, die im Folgenden genauer untersucht werden. 
76 Ergebnisse und Diskussion
Tabelle 5: Linienrekombination aus Donolato-Modell der vier untersuchten Bereiche.
Bereich 1 Bereich 2 Bereich 3 Bereich 4
Linienrekombination γ [cm2s-1] 7,4 0,65 0,16 3,6
Für die vier ausgewählten Bereiche der Probe #1 ist in Abbildung 37 die interstiti-
elle Eisenkonzentration über der Versetzungsdichte dargestellt. Der Bereich 1 zeigt 
dabei eine deutliche Erhöhung der interstitiellen Eisenkonzentration mit Konzen-
trationen bis zu 1012 cm-3 ab einer Versetzungsdichte von 105 cm-2. Die interstitielle 
Eisenkonzentration im Bereich 2 und 3 scheint dagegen keinerlei  Abhängigkeit 
von  der  Versetzungsdichte  aufzuweisen.  Die  Konzentration  innerhalb  dieser 
Bereiche liegt bei  1,5*1011 cm-3 für den Bereich 2 und  8*1010 cm-3 für Bereich 3.  Im 
Bereich 4 kann man eine leichte Erhöhung der Eisenkonzentration mit steigender 
Versetzungsdichte vermuten, jedoch streuen die gemessenen Konzentrationen hier 
zu stark, um von einer klaren Tendenz zu sprechen. 
Abbildung 36: Anpassung des Donolato Modells für die Linienrekombination einer Versetzung an die Lebensdauer und  
Versetzungsdichtemessungen der Probe #2. 
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Aus den Daten in Abbildung 36 und 37 ist klar erkennbar, dass der Bereich 1 die 
rekombinationsaktivsten  Versetzungen  aufweist und  zugleich  eine  deutlich 
höhere interstitielle Eisenkonzentration in den Bereichen mit hoher Versetzungs-
dichte  vorliegt. Bereich 4, welcher ebenfalls eine höhere Rekombinationsaktivität 
besitzt, scheint dagegen, wenn überhaupt, nur eine geringfügig erhöhte interstiti-
elle  Eisenkonzentration im Bereich erhöhter Versetzungsdichte zu besitzen.  Die 
gemessenen Unterschiede in der Eisenkonzentration sind dabei jeweils größer als 
der Fehler der Messung, welcher zwischen 5*1010 cm-3 und 3,6*1011 cm-3 liegt.
Die  vermessenen  Bereiche  aus  Abbildung  36 und  37 haben  eine  Fläche  von 
2,5 mm² bis  3,3 mm². Rinio et al. konnten zeigen, dass die Rekombinationseigen-
schaften  verschiedener  Versetzungen  mit  1 mm Abstand  zueinander  sich  stark 
unterscheiden können [68]. Das erklärt die Streuung der Messwerte in Abbildung 
36 und Abbildung 37. Weiterhin können innerhalb dieses Bereiches Korngrenzen 
nicht ausgeschlossen werden, welche ebenfalls die Lebensdauer beeinflussen kön-
nen.
Abbildung 37: Gemessene interstitielle Eisenkonzentration in Abhängigkeit der Versetzungsdichte der vier Bereiche der  
Probe #2.
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Die deutlich erhöhte Konzentration des interstitiellen Eisens und die höchste Lini-
enrekombination im Bereich 1 lassen vermuten, dass dieser Bereich aufgrund der 
hohen Eisenkonzentration sehr stark rekombinationsaktiv ist. Um den Einfluss des 
interstitiellen Eisens auf die Lebensdauer genauer darzustellen, ist in Abbildung 
38 die gemessene Lebensdauer über der interstitiellen Eisenkonzentration für den 
Bereich 1 und 3 abgebildet. Für den Bereich 1 ist eine Abnahme der Lebensdauer 
mit steigender Eisenkonzentration erkennbar. Bei den Messwerten im Bereich 3 ist 
dieser Zusammenhang nicht erkennbar. Hier treten die geringsten Lebensdauern 
bei  geringen Eisenkonzentrationen  auf.  Damit  ist  für  Bereich 3  klar  erkennbar, 
dass ein anderes Rekombinationszentrum die Lebensdauer deutlich stärker beein-
flusst als interstitielles Eisen. 
Ebenfalls  in  Abbildung  38 dargestellt,  ist  die  berechnete  Lebensdauer  für die 
jeweilige interstitielle Eisenkonzentration, wobei  die Rekombination über  Eisen-
Bor-Paare  ablaufen  soll.  Dazu  wurde  die  Rekombination  des  Eisens  mit  dem 
Shockley-Read-Hall  Modell  (Gleichung  21)  und  den  Parametern  aus  Tabelle  3 
berechnet. Zusätzlich wurde für die berechnete Lebensdauer eine Hintergrundle-
bensdauer angenommen, welche über die Gleichung 20 in die berechnete Lebens-
dauer eingeht. Die Hintergrundlebensdauer beinhaltet dabei alle weiteren Rekom-
binationsprozesse neben den Eisen-Bor-Paaren.  Das  können andere  Verunreini-
gungen sowie die Rekombination an der nicht passivierten Oberfläche, welche die 
gemessene Lebensdauer ebenfalls limitiert, sein. Für die Hintergrundlebensdauer 
wurden  Werte  aus  guten  Bereichen  ohne Versetzungen  und  mit  sehr  geringer 
Abbildung 38:  Gemessene  Lebensdauer über  der  interstitiellen Eisenkonzentration  für die Bereiche 1 und 3 aus der  
Probe #2. Rot dargestellt ist die berechnete Lebensdauer, aus der Rekombination durch Eisen-Bor-Paa-
ren und einer Hintergrundlebensdauer.
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Eisenkonzentration verwendet. Für den Bereich 1 wurde eine Hintergrundlebens-
dauer von 22 µs und für den Bereich 3 von 23 µs angenommen. 
Der Anteil des interstitiellen Eisens an der gemessenen Lebensdauer im Bereich 3 
ist sehr unterschiedlich. Bei den Datenpunkten in Abbildung 38, welche geringere 
Lebensdauern haben, ist der Anteil des Eisens an der Rekombination nur etwa 6% 
bis 9% je nach Höhe der Lebensdauer. Allerdings gibt es bei einer Konzentration 
von 8*1010 cm-3 bis 1,5*1011 cm-3 eine Schar von Werten, welche dem Verlauf der ein-
gezeichneten, berechneten Lebensdauer folgt. Unter der Annahme, dass die vorge-
gebene Hintergrundlebensdauer von 23 µs komplett durch die Rekombination an 
der Oberfläche hervorgerufen wird,  würde die Volumenlebensdauer für  diesen 
Bereich sehr stark von der vorhandenen Eisenkonzentration dominiert  werden. 
Diese Lebensdauerwerte stammen aus Gebieten mit einer Versetzungsdichte von 
etwa 104 cm-2 bis über 106 cm-2. Für diese Bereiche scheinen die Versetzungen keine 
nennenswerte Rekombination aufzuweisen. Die gelöste Eisenkonzentration ist in 
diesen Bereichen maßgeblich für die Limitierung der Lebensdauer verantwortlich. 
Innerhalb des Bereiches 1  kann man erkennen, dass die gemessene Lebensdauer 
mit  steigender  Eisenkonzentration  viel  stärker  sinkt  als  die  berechnete.  Damit 
wird klar, dass die Reduzierung der Lebensdauern innerhalb dieser Bereiche mit 
hohen Versetzungsdichten nur zu einem kleinen Teil durch die erhöhte interstiti-
elle Eisenkonzentration erklärt werden kann. Etwa 8% bis 13% ist der Anteil des 
gelösten Eisens an der Rekombination bei der gemessenen Lebensdauer. 
Man kann nun folgende Annahmen machen: Die Rekombination an der Oberflä-
che der Probe limitiert die Lebensdauer auf 22 µs (Hintergrundlebensdauer). Die-
sen Anteil der Oberflächenrekombination kann man aus der gemessenen Lebens-
dauer herausrechnen (Gleichung  20) und bestimmt so die Volumenlebensdauer 
(Lebensdauer ohne den Einfluss von Oberflächen). Unter diesen Annahmen steigt 
der Anteil des interstitiellen Eisens  an der Rekombination  innerhalb der Gebiete 
mit hohen Versetzungsdichten auf höchstens 17%. 
Damit  zeigt  sich,  dass  Versetzungscluster  mit  geringer  Lebensdauer  zwar  eine 
erhöhte  interstitielle  Eisenkonzentration  haben  können,  diese  jedoch  nicht  der 
Hauptgrund  für  die  geringe  Lebensdauer  innerhalb  dieser Bereiche  im as  cut 
Zustand  ist.  Für die gemessene Lebensdauer im Bereich 1 bedeutet das, dass in 
den Gebieten hoher  Versetzungsdichte  mindestens  65% der  Rekombination  an 
anderen Defekten als der Probenoberfläche und dem interstitiellen Eisen stattfin-
den. Defekte, die diese Rekombination verursachen könnten, sind neben anderen 
atomaren metallischen Defekten vor allem Ausscheidungen, welche an Versetzun-
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gen oft gefunden und für deren Rekombination mit verantwortlich gemacht wer-
den. Neben Sauerstoffpräzipitaten können das auch metallische Ausscheidungen, 
wie Eisensilizid, sein [33] ,[47].
4.3.3 Interstitielle Eisenkonzentration im Gleichgewichtszustand
Die bisher beobachteten erhöhten Eisenkonzentrationen innerhalb der Verset-
zungscluster  waren  immer  beeinflusst  durch  den  Abkühlprozess  nach der  
Erstarrung des  Siliziumkristalls.  Um die  Wechselwirkung zwischen Verset-
zungen  und  interstitiellem Eisen  unabhängig  von  kinetischen  Prozessen  
untersuchen zu können, ist es erforderlich einen Gleichgewichtszustand herzu-
stellen und zu untersuchen. In diesem Kapitel werden dazu Proben getempert,  
um so  möglichst  einen Gleichgewichtszustand  zu  erreichen  und  die  Probe  
anschließend abgeschreckt, um diesen Zustand einzufrieren. 
Für die Herstellung eines Gleichgewichtszustandes wurden die Proben,  wie im 
Kapitel  3.6 beschrieben  für mehrere Stunden getempert und im Anschluss abge-
schreckt.  Das Abschrecken erfolgte sowohl an  der  Luft auf einer kalten Metall-
platte (für 650°C) sowie in einem Wasserbad (für 750°C und 800°C). Für beide Ver-
fahren werden Abkühlraten von über 100 K/s angenommen, sodass  man davon 
ausgehen  kann,  dass  der  sich  bis  dahin  eingestellte  (Gleichgewichts-)Zustand 
durch das Abkühlen nicht mehr verändert wird. 
In Abbildung 39 ist für die Probe #1 das Lebensdauer-, Eisen- und Versetzungsto-
pogramm im as cut  Zustand dargestellt.  Bei  dieser Probe kann man im as cut 
Zustand bereits eine höhere interstitielle Eisenkonzentration innerhalb der Berei-
che mit erhöhter Versetzungsdichte beobachten. 
Für  die  weiteren  Untersuchungen  wurde  der  im Versetzungsdichtetopogramm 
markierte Bereich  (weiß eingerahmt)  genauer betrachtet. Die Probe wurde dazu 
zunächst  bei  800°C getempert.  Dabei  wurde der Probe kein  zusätzliches  Eisen 
zugegeben. Zu Beginn des Temperprozesses wurde die Probe zunächst kurzzeitig 
über  800°C  (etwa  50°C) erwärmt und anschließend für  vier  Stunden bei  800°C 
gehalten.  Nach dem Tempern zeigte die Probe  überall eine erhöhte interstitielle 
Eisenkonzentration, siehe Abbildung 40. Da die gemessene Eisenkonzentration in 
den meisten  versetzungsarmen  Bereichen in etwa der Löslichkeit für 800°C ent-
spricht, gehe ich zunächst davon aus, dass genügend Eisen zur Verfügung stand, 
um die Löslichkeitsgrenze des Eisens zu erreichen. Dabei ist nicht genau bekannt, 
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ob das Eisen bereits in der Probe als Ausscheidung vorlag oder ob während des 
Temperprozesses von außen Eisen in die Probe eingetragen wurde. 
Das in Abbildung  39 markierte Gebiet ist in Abbildung  40 auch nach dem Tem-
pern der Bereich mit der höchsten Konzentration am gelösten Eisen. Während die 
durchschnittliche  gemessene  Eisenkonzentration  der  gesamten  Probe  bei  5*1012 
cm-3 liegt, ist die Konzentration innerhalb des Versetzungsclusters in einigen Berei-
chen oberhalb von  1*1013 cm-3. Ebenfalls in Abbildung  40 dargestellt, ist ein Dia-
gramm mit der gelösten Eisenkonzentration über der Versetzungsdichte für den 
oben markierten Bereich. Wie bereits bei einigen Bereichen der Probe #2 im as cut 
Zustand, kann man tendenziell eine Zunahme des Eisens mit steigender Verset-
zungsdichte  beobachten.  Die  Konzentration  an  Eisen  ist  dabei  bis  zu  dreimal 
höher in Bereichen mit hoher Versetzungsdichte als in versetzungsarmen Berei-
chen.  Jedoch streuen die Eisenkonzentrationen für Versetzungsdichten über  105 
cm-2 sehr stark. Die Streuung der Eisenkonzentrationen ist dabei deutlich größer 
als der in Kapitel 4.1.4 bestimmte Fehler für die Messung. 
(a) (b)
(c)
Abbildung 39: Lebensdauer-(a), Eisen-(b) und Versetzungsdichtetopogramm (c) der Probe #1 im as cut Zustand. 
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Es stellt sich die Frage, warum die Konzentration des Eisens innerhalb der Verset-
zungscluster  teilweise  oberhalb  der  von Istratov  et  al.  und der  im Kapitel  4.2 
bestimmten  Löslichkeit  des  Eisens  bei  dieser  Temperatur  liegt.  Weiterhin  ist 
unklar, warum die Eisenkonzentration für hohe Versetzungsdichten derartig stark 
streut. Eine mögliche Erklärung könnte sein, dass die Menge an Eisen innerhalb 
des Versetzungsclusters nicht ausreicht, um überall die maximale Gleichgewichts-
konzentration zu erreichen.  Um sicher zu gehen, dass nicht die Menge an dem 
vorhandenen Eisen für  die  Streuung der Eisenkonzentration verantwortlich ist, 
wurde die  Probe ein weiteres  mal  für  neun Stunden bei  750°C getempert  und 
(a)
(b)
Abbildung 40: Interstitielle Eisenkonzentration (a) der Probe #1 nach dem Tempern bei 800°C. Korrelation der interstiti-
ellen Eisenkonzentration mit der Versetzungsdichte (b).
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anschließend erneut die interstitielle Eisenkonzentration gemessen. Die Löslich-
keit des Eisens ist bei 750°C kleiner, sodass nun genügend Eisen in der Probe zur  
Verfügung stehen sollte, um auch innerhalb des Versetzungsgebietes die maximale 
Gleichgewichtskonzentration zu erreichen.
In Abbildung 41 sind die gleichen Messungen wie in Abbildung 40 nach dem Tem-
pern bei 750°C dargestellt. Auch hier zeigt der untere Versetzungscluster mit Wer-
ten bis zu 6*1012 cm-3 die höchsten interstitiellen Eisenkonzentrationen. Der Mittel-
wert der Probe nach dem zweiten Tempern liegt bei  1,3*1012 cm-3.  Der Vergleich 
der Eisenkonzentration mit der Versetzungsdichte zeigt ein ähnliches Bild wie in 
Abbildung 40. Auch hier gibt es ab einer Versetzungsdichte von etwa 105 cm-2 eine 
Zunahme  der  interstitiellen  Eisenkonzentration.  Auch  nach  dem  Tempern  bei 
750°C ist wieder eine starke Streuung der Werte zu beobachten, die deutlich grö-
ßer als der Messfehler ist.
Im Vergleich der Messungen nach der Behandlung bei 800°C und 750°C fällt auf, 
dass die relative Zunahme der Eisenkonzentration in versetzungsreichen Gebieten 
bei 750°C deutlich größer ist. Nach dem Tempern bei 750°C sind die Eisenkonzen-
trationen bei  hoher  Versetzungsdichte  bis  zu fünfmal  höher  als  in  den verset-
zungsarmen Gebieten. Nach der Behandlung bei 800°C waren die Werte in diesem 
Gebiet nur etwa zwei bis dreimal so groß wie im versetzungsarmen Bereich. Dies 
deutet darauf hin, dass der Unterschied der gelösten Eisenkonzentration in verset-
zungsarmen und -reichen Gebieten mit steigender Temperatur abnimmt. 
Die Konzentration nach dem zweiten Tempern ist überall in der Probe kleiner als 
nach dem Tempern bei 800°C. Das Streuen der Werte für hohe Versetzungsdichten 
hängt damit eindeutig nicht mit dem Fehlen von Eisen oder einer inhomogenen 
Verteilung des Eisens zusammen, was das Erreichen der maximalen Löslichkeits-
grenze in einigen Gebieten verhindert hätte. Damit scheint es Unterschiede inner-
halb  des  Versetzungsclusters  zu  geben,  welche  dieses  Verhalten  bedingt.  Die 
Größe des untersuchten Bereiches war 0,77 cm2 groß. Bei der Probe #2 wurde beob-
achtet, dass es lokal unterschiedliche Eisenkonzentrationen innerhalb benachbar-
ter Versetzungsbereiche gibt. Dies scheint auch im Gleichgewichtszustand der Fall 
zu sein. 
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Die Ergebnisse aus den Temperversuchen der Probe #1 zeigen, dass die Beobach-
tungen der erhöhten gelösten Eisenkonzentration in Versetzungsclustern nicht nur 
im as cut Zustand auftreten, sondern auch im thermodynamischen Gleichgewicht 
zu beobachten sind.  Dabei  zeigt  sich,  dass  es  innerhalb der  Versetzungscluster 
Bereiche gibt, in denen die Konzentration von gelöstem Eisen über der Löslich-
keitsgrenze des Eisens für die jeweilige Temperatur liegt. 
Die auftretende Streuung der Konzentrationen ist bei diesen Messungen jeweils 
deutlich größer als der anzunehmende Fehler der Messung. Als Ursache vermute 
ich ein unterschiedliches Verhalten benachbarter Versetzungsgebiete,  wie  es  bei 
(a)
(b)
Abbildung 41: Interstitielle Eisenkonzentration (a) der Probe #1 nach dem Tempern bei 750°C. Korrelation der interstiti-
ellen Eisenkonzentration mit der Versetzungsdichte (b).
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Probe #2 im as cut Zustand bereits beobachtet  wurde.  Aus diesem Grund ist es 
sinnvoll, kleinere Bereiche zu untersuchen, in denen die Versetzungen ein gleiches 
Verhalten zeigen. Dafür werden die Bereiche der Probe #2, die im as cut Zustand 
bereits untersucht wurden, verwendet. Da sich gezeigt hat, dass der Effekt einer 
erhöhten Eisenkonzentration innerhalb der Versetzungscluster bei tieferen Tempe-
raturen stärker ist, soll die Probe #2 bei 650°C getempert werden.
Verteilung von Eisen nach dem Tempern
Für die Untersuchungen der Probe #2 wurde diese zunächst ohne die Zugabe von 
Eisen für zwei Stunden bei  650°C getempert und anschließend an der Luft abge-
schreckt. 
Abbildung  42 zeigt  die im Anschluss gemessene Lebensdauer und  interstitielle 
Eisenkonzentration. Nach dem Tempern heben sich die Bereiche mit einer erhöh-
ten  Versetzungsdichte  deutlich  durch  eine  reduzierte  Lebensdauer  und  einer 
erhöhten interstitiellen  Eisenkonzentration  ab.  Besonders im Lebensdauertopo-
gramm werden alle Bereiche mit erhöhter Versetzungsdichte deutlich sichtbar. In 
den umliegenden Bereichen mit geringer Versetzungsdichte hat sich die Konzen-
tration des interstitiellen Eisens im Vergleich zum as cut Zustand nur sehr gering-
fügig geändert. Die Lebensdauer hat sich jedoch in diesen Bereichen mehr als hal-
biert.  Die Verringerung der Lebensdauer ist  damit  nicht  auf  das Auflösen von 
Eisenausscheidungen  zurückzuführen.  Möglicherweise  sind  andere  metallische 
Ausscheidungen in diesen Bereichen vorhanden, welche durch ihre Auflösung die 
Lebensdauer reduzieren.  Es ist  jedoch  auch  eine Kontamination  der  Probe mit 
Metallen im Ofen nicht ausgeschlossen. 
Die mit  Gleichung  61 berechnete Konzentration  für  diese  Temperatur liegt bei 
6,7*1011 cm-3. In den Bereichen, in denen die Konzentration deutlich darunter liegt, 
ist wahrscheinlich nicht genügend Eisen vorhanden, um die Löslichkeitsgrenze zu 
erreichen. In den Versetzungsgebieten scheint dagegen deutlich mehr Eisen  vor-
handen zu sein. Das zeigt, dass die Verteilung von Eisen in dieser Probe sehr inho-
mogen ist und der Großteil des Eisens innerhalb der Versetzungscluster vorliegt.
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Um das Verhalten im Gleichgewicht genauer zu untersuchen, muss sichergestellt 
sein, dass die sich einstellende Konzentration nicht davon abhängt, wie groß die 
Gesamteisenkonzentration in  den  jeweiligen  Bereichen ist.  Aus  diesem  Grund 
wurde die Probe ein weiteres Mal für zwei Stunden bei 650°C getempert, diesmal 
mit der Zugabe von Eisen(III)-chlorid. 
Nach  dem  zweiten  Tempern  bei  650°C  ist  die  interstitielle  Eisenkonzentration 
deutlich angestiegen. Abbildung 43 zeigt die Eisenkonzentration, die Lebensdauer 
sowie die bereits oben dargestellte Versetzungsdichte mit den Bereichen 1-4. Auch 
die Lebensdauer ist nach dem zweiten Tempern noch einmal gesunken. 
Der von der Lebensdauer abhängende Größtfehler für die Messung der Eisenkon-
zentration liegt jetzt in den versetzungsarmen Bereichen unterhalb von 3*1011 cm-3. 
Für die Bereiche innerhalb der  Versetzungscluster  ist die Lebensdauer noch ein-
mal geringer. Der Fehler für die meisten Bereiche innerhalb der Versetzungscluster 
liegt unterhalb von 5,5*1011 cm-3.  Lediglich im unteren Versetzungscluster gibt es 
zudem noch einige kleine Bereiche, in denen die Lebensdauer etwa 1µs groß ist, 
sodass der Messfehler innerhalb dieser Bereiche bis zu 1,6*1012 cm-3 groß sein kann. 
Die  gemessenen  interstitiellen Eisenkonzentrationen in  diesen  Bereichen liegen 
jedoch  oberhalb von  5*1012 cm-3. Somit ist  auch für diese Bereiche sichergestellt, 
dass der Größtfehler kleiner ist als die gemessene Konzentration.
(a) (b)
Abbildung 42: Interstitielle Eisenkonzentration (a) und Lebensdauer (b) der Probe #2 nach dem Tempern bei 650°C ohne  
die Zugabe von zusätzlichem Eisen. 
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Nach dem zweiten Tempern ist die  mittlere interstitielle Eisenkonzentration der 
Probe #2 mit 6,5*1011 cm-3 in sehr guter Übereinstimmung mit der erwarteten Kon-
zentration aus Gleichung 61. Dabei zeigt sich, wie bereits im as cut Zustand, dass 
der Versetzungscluster unten rechts die höchsten Eisenkonzentrationen aufweist. 
Der  darüber gelegene Versetzungscluster  hebt  sich ebenfalls  von den Gebieten 
geringer Versetzungsdichte ab, hat jedoch bei weitem nicht so hohe Konzentratio-




Abbildung 43: Interstitielle Eisenkonzentration (a), die Versetzungsdichte (b) mit den gekennzeichneten Bereichen 1-4  
und die Lebensdauer (c)  der Probe #2 nach dem zweiten Tempern bei 650°C mit Zugabe von zusätzli-
chem Eisen.
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Das Lebensdauertopogramm spiegelt nach dem Tempern die Verteilung der Ver-
setzungen deutlich wider. Besonders bei dem oberen Versetzungscluster, der im as 
cut Zustand kaum rekombinationsaktiv war, hat die Rekombinationsaktivität nach 
dem Tempern deutlich zugenommen. Abbildung 44 zeigt, wie bereits Abbildung 
36, für den as cut Zustand die Lebensdauer in Abhängigkeit von der Versetzungs-
dichte sowie das angepasste Donolato-Modell für die getemperte Probe. 
Nach dem Tempern ist die Linienrekombination, welche sich aus der Anpassung 
des Donolato-Modeles an die Lebensdauer und die Versetzungsdichte ergibt,  in 
allen vier Bereichen deutlich höher als im as cut Zustand. Dabei haben sich die 
Bereiche 2 und 3 am stärksten verändert mit einer Zunahme der Rekombinations-
aktivität um den Faktor 20 beziehungsweise 61 im Vergleich zum as cut Zustand. 
Für die Bereiche 1 und 4, welche im as cut Zustand bereits eine erhöhte Rekombi-
nation zeigten, ist die Zunahme der Rekombination um den Faktor 4 und 6 gerin-
ger.  Der  Unterschied  in  der  Linienrekombinationsstärke  der  vier  Bereiche  ist 
Abbildung 44: Donolato Modell für die Linienrekombination einer Versetzung angepasst an die Lebensdauer und Verset-
zungsdichtemessungen der vier Bereiche der Probe #2 nach dem Tempern mit der Zugabe von Eisen bei  
650°C.
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damit nach dem Tempern deutlich kleiner geworden. Dennoch ist die Reihenfolge 
in  der  Rekombinationsaktivität  erhalten  geblieben,  so  dass  der  Bereich  1  die 
höchste Rekombination zeigt und der Bereich 3 weiterhin die geringste. Die Lini-
enrekombination der vier Bereiche ist in Tabelle 6 dargestellt.
Tabelle 6: Linienrekombination aus Donolato Modell der vier untersuchten Bereiche der Probe #2 nach dem Tempern bei  
650°C.
Bereich 1 Bereich 2 Bereich 3 Bereich 4 
Linienrekombination γ [cm2s-1] 31,3 12,9 9,8 23,1
Die  Streuung  der  einzelnen  Lebensdauerwerte  um  die  angepasste  Fitkurve  ist 
nach  dem  Tempern  deutlich  kleiner  geworden.  Dies macht  deutlich,  dass  die 
Rekombinationseigenschaften der Versetzungen in den einzelnen Bereichen sich 
nicht mehr so stark unterscheiden. Die Lebensdauer in den Bereichen mit geringer 
Versetzungsdichte liegt für die Bereiche 2 bis 4 jeweils bei etwa 4 µs. Der Bereich 1, 
der  am rekombinationsaktivsten  ist,  unterscheidet  sich dabei  von den anderen 
Bereichen mit  einer  Lebensdauer  zwischen  5 µs und  6 µs  in  den  Gebieten  mit 
geringer Versetzungsdichte. Damit ist die Lebensdauer innerhalb des Bereiches 1 
in  versetzungsfreien  Gebieten deutlich  höher  als die durchschnittliche  Lebens-
dauer der gesamten Probe mit 4,1 µs.
Die zu den Bereichen 1 bis 4 gehörende interstitielle Eisenkonzentration in Abhän-
gigkeit der Versetzungsdichte ist in Abbildung 45 dargestellt. Dabei lässt sich ähn-
lich, wie bereits im as cut Zustand, für die Bereiche 2, 3 und 4 keine Korrelation 
zwischen interstitieller Eisenkonzentration und der Versetzungsdichte herstellen. 
Die  gemessenen  Konzentrationen  streuen  in  den  drei  Bereichen  besonders  für 
hohe Versetzungsdichten zwischen  1*1011 cm-3 und  2*1012 cm-3,  was sich mit  dem 
Fehler der Messung erklären lässt.
Der Bereich 1 unterscheidet sich auch hier wieder von den übrigen Bereichen. Für 
geringe Versetzungsdichten unterhalb von 105 cm-2 ist die gemessene Eisenkonzen-
tration bei etwa 5*1011 cm-3.  Bei höheren Versetzungsdichten sieht man ein starkes 
Ansteigen  der  Eisenkonzentration mit  Werten  bis  zu 1*1013 cm-3.  Der  Bereich  1 
zeigt damit als einziger der vier Bereiche einen klaren Zusammenhang zwischen 
hoher  Versetzungsdichte  und  erhöhter  interstitieller  Eisenkonzentration.  Wenn 
man jedoch die Verteilung der interstitiellen Eisenkonzentration in Abbildung 43 
anschaut, kann man erkennen, dass über dem gesamten Versetzungscluster punk-
tuell  erhöhte  Konzentrationen  von  Eisen  gemessen  werden.  Im  untersuchten 
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Bereich 1 ist das besonders häufig. Auch die Untersuchung der Probe #1 zeigte, 
dass die Konzentration nur in einigen Gebieten erhöht ist, jedoch nicht überall. 
Die erhöhte Konzentration an interstitiellem Eisen beeinflusst auch die Lebens-
dauer innerhalb dieser Bereiche. Der Bereich 1 zeigte in Abbildung 44 die höchste 
Linienrekombination, welche auch durch die  höhere  Eisenkonzentration bedingt 
ist.  In Abbildung 46 ist die Lebensdauer in Abhängigkeit der Eisenkonzentration 
dargestellt. Wie bereits in Abbildung 38, ist eine berechnete Lebensdauer aus der 
Rekombination  an  Eisen-Bor-Paaren  und  einer  angenommenen  Hintergrundle-
bensdauer dargestellt. Als Hintergrundlebensdauer wurden 7 µs für den Bereich 1 
beziehungsweise 5,5 µs für den Bereich 3 angenommen.
Nach dem Tempern ist  die Korrelation der Lebensdauer und der interstitiellen 
Eisenkonzentration für den Bereich 1 deutlich zu erkennen. Innerhalb dieses Berei-
ches hat das interstitielle Eisen an der Rekombination von Ladungsträgern einen 
Anteil von 15% bis über 50%. Besonders für hohe Konzentrationen sind die Eisen-
Abbildung 45:  Interstitielle Eisenkonzentration in Abhängigkeit der Versetzungsdichte  der vier Bereiche der Probe #2  
nach dem Tempern bei 650°C mit der Zugabe von Eisen.
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Bor-Paare nach dem Tempern der lebensdauerlimitierende Defekt. Auch bei gerin-
geren Konzentrationen an Eisen wird die Lebensdauer noch deutlich durch die 
Rekombination an Eisen-Bor-Paaren beeinflusst. 
Im Gegensatz zum Bereich 1 verringert sich die Lebensdauer innerhalb des Berei-
ches 3 nicht ganz so stark und wird auch deutlich weniger von der Rekombination 
an  Eisen-Bor-Paaren  beeinflusst.  Lediglich  2%  bis  27%  ist  der  Anteil  an  der 
Rekombination (mit Ausnahme der oberhalb der roten Kurve liegenden Daten-
punkte).  So zeigen eine Vielzahl  von Messpunkten geringe Lebensdauern trotz 
geringer  Eisenkonzentrationen.  Das  deutet  auf  andere  Rekombinationszentren 
neben den Eisen-Bor-Paaren hin. 
4.3.4 Mikrostruktur von Versetzungsclustern 
In diesem Kapitel  soll die Ursache des unterschiedlichen Verhaltens der vier  
Bereiche genauer geklärt werden. Dazu wird die Mikrostruktur der vier Berei-
che der Probe #2 genauer untersucht. Dabei wird auf die Struktur der Verset-
zungsanordnung genauer eingegangen und diese mit den elektrischen Eigen-
schaften der Bereiche verglichen. 
Die Unterschiede der elektrischen Eigenschaften der Versetzungen und der Vertei-
lung des interstitiellen Eisens innerhalb der Probe #2 zeigen, dass ein generelles 
Bild  über  die  Wechselwirkung  von  Versetzungen  mit  interstitiellem Eisen  zu 
zeichnen, sehr schwierig ist. Die gemessenen Versetzungsdichten der Bereiche 1 
bis 4 liegen alle im selben Bereich, dennoch zeigen nur die Bereiche 1 und 4 im as 
Abbildung 46: Lebensdauer über der interstitiellen Eisenkonzentration für die Bereiche 1 und 3 der Probe #2. Rot darge-
stellt ist die berechnete Lebensdauer aus der interstitiellen Eisenkonzentration.
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cut Zustand eine deutlich erhöhte Rekombination. Eine Erhöhung der gemessenen 
Eisenkonzentration mit steigender Versetzungsdichte lässt sich dagegen nur im 
Bereich 1 feststellen. 
Oftmals wird die Rekombinationsaktivität von Versetzungen mit deren Dekora-
tion  mit  Verunreinigungen,  wie  Sauerstoffpräzipitate  oder  Metallen begründet 
[75]. So hat Bertoni et al. gezeigt, dass an Versetzungsgebieten mit hoher Rekombi-
nationsaktivität oft Ausscheidungen von Kupfer und Eisen gefunden werden, was 
er bei kleineren Rekombinationsaktivitäten nicht beobachten konnte  [69]. Jedoch 
konnte bei der Probe #2 in Abbildung  42 gezeigt werden, dass nach dem ersten 
Tempern eine deutlich höhere Gesamteisenkonzentration in allen Versetzungsge-
bieten vorliegt, auch innerhalb der Bereiche, die keine erhöhte Rekombination im 
as cut Zustand zeigten. Dies deutet darauf hin, dass auch bei nicht oder nur wenig 
rekombinationsaktiven Versetzungen mehr Eisenausscheidungen vorliegen als in 
versetzungsfreien Bereichen. 
Für die weiteren Betrachtungen werden die hier vorliegenden Versetzungsanord-
nungen in drei Typen unterschieden, welche in Abbildung 47 exemplarisch darge-
stellt sind.  Der Typ A besteht aus stochastisch angeordneten Versetzungen ohne 
erkennbares Muster. Der Typ B ist eine Aufreihung von Versetzungen entlang von 
Linien. Dieser Typ wird häufig im mc-Silizium gefunden. Würzner konnte zeigen, 
dass es sich dabei um Versetzungen handelt, die entlang von Gleitebenen aufge-
reiht sind [43]. 
Der Typ C ist eine Anordnung von Versetzungen und Korngrenzen. Dabei werden 
oft eine Vielzahl an Korngrenzen auf sehr engem Raum in Verbindung mit einer 
hohen lokalen Versetzungsdichte gefunden. Bei derartigen Strukturen aus Korn-
grenzen und Versetzungen wurde von Sarau et al. und Tajima et al. gezeigt, dass 
es sich dabei vorwiegend um Kleinwinkelkorngrenzen handelt  [76],  [77]. Für die 
weiteren Untersuchungen gehe ich deshalb davon aus, dass ähnliche Anordnun-
gen,  wie  der  Typ C,  Versetzungen  mit  Kleinwinkelkorngrenzen sind.  Die  drei 
Typen der Versetzungsanordnung treten dabei nicht immer einzeln auf, sodass es 
nicht immer möglich ist,  eine Versetzungsanordnung nur einem einzelnen Typ 
zuzuordnen. 
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Rinio et al. fanden Unterschiede bei der Rekombinationsaktivität  der Versetzun-
gen, die sie auf die strukturellen Unterschiede in der Anordnung der Versetzung 
zurückführten. Dabei stellten sie fest, dass besonders Strukturen, die sich dem Typ 
A zuordnen lassen, sehr rekombinationsaktiv sind, während Anordnungen  vom 
Typ B eine deutlich geringere Rekombinationsaktivität zeigten [48], [68]. Aufbau-
end auf diese Untersuchungen von Rino  et al. zeigten Kivambe et al., dass  eine 
Typ B  Versetzungsanordnung aus nur einer Versetzungsart  besteht. Die Verset-
zungen sollen sich dabei nach  Kivambe  et al. in einem energetischen Minimum 
angeordnet haben [78]. An diesen Versetzungen wurden von Kivambe et al. keine 
Ausscheidungen beobachtet. In Bereichen, die keine geordnete Struktur zeigten, 
wie im Typ A, wurde von Kivambe et al. zwischen zwei bis acht verschiedene Ver-
setzungen  mit  unterschiedlichem Burgersvektor beobachtet.  In  unmittelbarer 
Nähe dieser Typ A Versetzungsanordnungen fanden sich Ausscheidungen [78]. 
In Abbildung 48 ist die mittels Auflichtmikroskop aufgenommene Mikrostruktur 
der Bereiche 1 bis 4 der Probe #2 dargestellt.  Die Verteilung der Versetzungen, 
welche als  kleine schwarze Punkte sichtbar sind, unterscheidet sich dabei in den 
Bereichen ebenso wie die Kornstruktur. Im Bereich 1 sind die Versetzungen inner-
halb vieler kleiner Körner sehr stark lokal angeordnet,  entsprechend dem Typ C. 
Innerhalb des Bereiches 3 sind die Versetzungen zwischen Korngrenzen senkrecht 
      Typ A Typ B        Typ C
Abbildung 47: Drei Versetzungsstrukturen, welche häufig im mc-Silizium beobachtet werden. 
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zu diesem angeordnet (Typ B) und dabei homogen verteilt. Diese Art von Anord-
nung, wie im Bereich 3, wurde von Würzner oft beobachtet.  Sie konnte zeigen, 
dass es sich dabei um Zwillingskorngrenzen handelt, sodass ich für diese Anord-
nung davon ausgehe, dass es sich hier ebenfalls um Zwillingskorngrenzen handelt  
[43].  Innerhalb der Bereiche 2 und 4  sind ebenfalls überwiegend  derartige Zwil-
lingskorngrenzen  zu finden, welche jedoch dichter zusammen sind.  Die  Verset-
zungsanordnungen  in den Bereichen 2 und 4  sind überwiegend der  Typ B.  Die 
Versetzungsdichte ist dabei im Bereich 2 eher gleichmäßig und im Bereich 4 eher 
lokal erhöht.
Ein genauerer Einblick wird in Abbildung 49 und 50 gegeben. Dort sind einzelne 
Ausschnitte aus den Mikrostrukturbildern aus Abbildung  48 dargestellt.  Abbil-
dung 49 zeigt dabei vier Ausschnitte aus dem Bereich 1 der Probe #2. Wie schon in 
Abbildung 48 zu erkennen war, ist die Verteilung der Versetzungen sehr inhomo-
Abbildung 48: Mikrostrukturbilder der vier untersuchten Bereiche der Probe #2.
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gen. Dabei treten vorwiegend Versetzungsanordnungen des Typs A und C auf, das 
heißt, viele Kleinwinkelkorngrenzen und stochastisch angeordnete Versetzungen. 
Es gibt Bereiche, in denen sehr hohe Versetzungsdichten mit Werten oberhalb von 
108 cm-2 vorliegen. Unmittelbar daneben befinden sich versetzungsarme Bereiche. 
Bei der Gegenüberstellung der Lebensdauer und der interstitiellen Eisenkonzen-
tration mit der Versetzungsdichte war die Auflösung der Messungen mit 200 µm 
in etwa so groß wie zwei einzelne Mikroskopiebilder (die vier in Abbildung  49 
dargestellten  Ausschnitte  bestehen  jeweils  aus  vier Einzelbildern).  Damit  wird 
klar, dass besonders im Bereich 1 die Messung über einen weiten, nicht homoge-
nen Bereich mit Versetzungsdichten zwischen 0 bis über 108 cm-2 stattgefunden hat.
Die  Beobachtung  von  Rinio  et  al.,  dass  Versetzungsanordnungen  vom  Typ  A 
besonders  rekombinationsaktiv sind, scheint sich ebenfalls in dem Bereich 1 zu 
bestätigen, da neben dem Typ C viele einzelne Cluster mit der Versetzungsanord-
nung Typ A vorkommen [68]. 
Abbildung 49: Vier Ausschnitte aus dem Mikrostrukturbild des Bereiches 1 der Probe #2. 
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Ebenfalls eine Auffälligkeit im Bereich 1 ist, dass zum Teil eine sehr hohe Dichte 
an Versetzungen vorkommt, sodass einige Versetzungen nicht mehr einzeln wahr-
genommen werden können. Weiterhin gibt es eine große Anzahl an Kleinwinkel-
korngrenzen  innerhalb  der  Typ  C  Anordnungen. Diese  linienartigen  Defekte 
innerhalb eines Versetzungsgebietes in Abbildung 49 bestehen aus  vielen Einzel-
versetzungen, die sehr nahe beieinander liegen.  Wie in Kapitel  3.3 beschrieben, 
können für die Bestimmung der Versetzungsdichte  nur  die  einzeln vorliegenden 
Versetzungen gezählt  werden.  Damit  ergibt  sich  in  Bereichen mit  einer  hohen 
Dichte an Kleinwinkelkorngrenzen und sich überlagernden Versetzungen ein sys-
tematischer Fehler bei der Bestimmung der Rekombinationsaktivität.  Besonders 
innerhalb der Cluster mit sehr hohen Dichten wird dadurch die tatsächliche Ver-
setzungsdichte unterschätzt. 
Abbildung 50 zeigt typische Detailbilder des Bereiches 3, der die geringste Rekom-
binationsaktivität und keinerlei erhöhte interstitielle Eisenkonzentration aufweist. 
Im  Vergleich  zu  dem  Bereich  1  ist  eine  komplett  andere  Versetzungsstruktur 
erkennbar (Typ B). Die Versetzungen, welche vorwiegend zwischen Korngrenzen 
verteilt sind, laufen fast alle entlang von Linien. Die Kornstruktur ähnelt sehr der 
von Würzner untersuchten Zwillingskorngrenzstruktur, weshalb ich hier ebenfalls 
von Zwillingskorngrenzen ausgehe  [43].  Die hier vorliegende Typ B Anordnung 
wird in multikristallinem Silizium sehr häufig beobachtet. Der Verlauf dieser Ver-
setzungslinien ist entlang der Gleitebenenspur der Versetzungen und hängt von 
der kristallographischen Orientierung des jeweiligen Korns ab [43]. 
Die Versetzungen sind dabei, wie bereits oben im Mikrostrukturbild erkennbar, 
deutlich homogener verteilt und auch nicht so dicht, wie innerhalb des Bereiches 
1. Dadurch ergeben sich bei der Versetzungsdichte für beide Bereiche zwar ähnli-
che Werte, jedoch ist im Bereich 1 der Unterschied zwischen maximaler und mini-
maler Versetzungsdichte im Gegensatz zu Bereich 3 innerhalb eines Messpunktes 
sehr groß. Auf Grund der homogenen Verteilung finden sich im Bereich 3 nur sehr 
wenige Versetzungen,  die  so  eng zusammen sind,  dass  sie  nicht  mehr einzeln 
gezählt  werden  können.  Es  werden  innerhalb  dieses  Bereiches  auch  nur  sehr 
wenige Korngrenzen gefunden, bei denen ich davon ausgehe, dass es Kleinwin-
kelkorngrenzen sind. Damit ist eine Unterschätzung der Versetzungsdichte, wie 
im Bereich 1, hier nicht zu befürchten.
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Die Detailaufnahmen der Mikrostruktur der Bereiche 2 und 4 ähneln sehr denen 
des Bereiches 3, weshalb sie nicht noch einmal extra dargestellt sind. Unterschiede 
gibt es in einigen Bereichen, in denen lokal höhere Dichten auftreten und  damit 
Versetzungen,  die nicht mehr einzeln wahrnehmbar sind,  auftreten. Im Bereich 4 
sind des  Weiteren  Anordnungen vom Typ A zu finden, die von Rinio et al.  als 
besonders rekombinationsaktiv beschrieben wurden. Im Bereich 2 kommen dage-
gen kaum Typ A Anordnungen vor. Das deckt sich mit der höheren Linienrekom-
bination vom Bereich 4 im Vergleich zu Bereich 2. 
Da der  von Kleinwinkelkorngrenzen gekennzeichnete  Typ C vorwiegend inner-
halb des Bereiches 1 vorkommt, vermute ich, dass dieser Typ mit der erhöhten 
interstitiellen Eisenkonzentration innerhalb des Bereiches 1 zusammenhängt. Von 
verschiedenen Autoren wurde bereits berichtet, dass besonders Kleinwinkelkorn-
grenzen sehr rekombinationsaktiv sind und sehr  viel häufiger Metallpräzipitate 
enthalten als andere Korngrenzen [79], [80], [81]. 
Abbildung 50: Ausschnitte aus dem Mikrostrukturbild des Bereiches 3 der Probe #2.
98 Ergebnisse und Diskussion
4.3.5 Interstitielles Eisen im Spannungsfeld der Versetzung
In diesem Kapitel soll mit Hilfe von numerischen Rechnungen die Wechselwir-
kung der Versetzungen mit interstitiellem  Eisen gezeigt werden.  Dabei soll  
auch der Einfluss der Anordnung der Versetzungen genauer untersucht wer-
den.
Für die Berechnung der Wechselwirkung des interstitiellen Eisens mit Versetzun-
gen werden folgende Vereinfachungen getroffen: 
-  Die  Wechselwirkung  des  interstitiellen  Eisens  findet  ausschließlich  mit  dem 
hydrostatischen Feld der Versetzung statt.
- Es werden nur Stufenversetzungen betrachtet.
- Die Versetzungen sind nicht in Partialversetzungen aufgespalten.
- Die maximale Löslichkeit an interstitiellem Eisen im Spannungsfeld der Verset-
zung ist mindestens so groß wie die mit Gleichung 43 berechnete Eisenkonzen-
tration innerhalb des Spannungsfeldes der Versetzung.
Das Kompressionsfeld auf der einen Seite der Versetzung und das Dilatationsfeld 
auf  der  anderen  Seite  beeinflussen  die  Konzentration  von  Punktdefekten.  Der 
hydrostatische Druck um die Versetzung herum wird mit Gleichung 41 berechnet. 
Die  Konzentration c der jeweiligen Fremdatome innerhalb des  Spannungsfeldes 
wird mit Gleichung 42 und 43 beschrieben und hängt neben dem hydrostatischen 
Druck wesentlich von der Volumenänderung ΔV ab, die das Fremdatom im Sili-
zium bewirkt. [44]
Das  Spannungsfeld  einer  Stufenversetzung  im Silizium  (Gleichung  41) ist  in 
Abbildung  51 dargestellt.  Wie man sieht, wird im Zentrum der Versetzung der 
Druck maximal, fällt jedoch sehr schnell mit steigendem Abstand zum Kern der 
Versetzung.  Für interstitielles  Eisen ist  der  rechts  von der  Versetzung liegende 
Bereich anziehend. Wie man in der schematischen Darstellung in Abbildung  51 
erkennen kann, findet rechts von der Versetzung eine Weitung des Gitters statt, 
was zu einem Energiegewinn für Eisenatome in diesem Bereich führt. 
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Abbildung 52 zeigt die normierte  Konzentration c/c0 des interstitiellen Eisens bei 
1000 K im Spannungsfeld der Versetzung aus Abbildung 51.  Rechts von der Ver-
setzung steigt die Konzentration auf ein Vielfaches der Konzentration c0 an, wel-
che außerhalb des Spannungsfeldes  vorliegt.  Links von der Versetzung reduziert 
sich die  Konzentration des  gelösten  Eisens. Auf Grund der geringen Reichweite 
des hydrostatischen Feldes  fällt die  Konzentration mit steigendem Abstand zum 
Kern sehr schnell ab. Dies wird in Abbildung 53 sichtbar, wo der Verlauf der Lös-
lichkeit vom Kern der Versetzung hinein in das Dilatationsfeld gezeigt wird.
Durch die sehr kurze Reichweite des hydrostatischen Spannungsfeldes ist der glo-
bale Effekt der Erhöhung der Konzentration des interstitiellen Eisens sehr gering. 
Mit Hilfe der Verteilung aus Abbildung 52 und 53 lässt sich dieser Effekt berech-
nen.  Danach  erhöht  sich  die  Konzentration des interstitiellen Eisens in  einem 
Volumen von einem Kubikzentimeter, in dem sich eine Versetzung befindet, bei 
1000K um etwa das 1,000000000011-fache. Bei einer Versetzungsdichte von 107 cm-3 
ist eine Erhöhung der Löslichkeit um den Faktor 1,00011 auf einem Kubikzentime-
ter zu erwarten. Damit lässt sich nicht erklären, warum eine so hohe Konzentra-
tion an gelöstem Eisen in einigen Versetzungsclustern beobachtet  werden kann 
und warum nach dem Erhitzen der Proben die Konzentration des interstitiellen 
Eisens über die Löslichkeit ansteigt. 
Abbildung 51: Hydrostatisches Spannungsfeld einer Stufenversetzung.
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Diese  Beobachtung  einer  erhöhten  interstitiellen  Eisenkonzentration  wurde  an 
Bereichen  gemacht,  bei  denen  eine  Typ  C Versetzungsanordnung  beobachtet 
wurde.  Dieser  Typ war,  durch  das  Vorkommen vieler  Kleinwinkelkorngrenzen 
gekennzeichnet. Kleinwinkelkorngrenzen sind gekennzeichnet durch eine Verkip-
pung zweier Kristallorientierungen zueinander, um einen Winkel Θ. Diese Verkip-
pung wurde von Burgers durch die periodische Aneinanderreihung von paralle-
len Stufenversetzungen erklärt und ist in Abbildung  54 schematisch dargestellt 
[82].  Die Punkte in Abbildung  54, in denen die eingeschobenen Ebenen enden, 
sind dabei jeweils die Versetzungen.
Abbildung 52: Verteilung der normierten Konzentration von interstitiellem Eisen aufgrund des Spannungsfeldes einer  
Versetzung.
Abbildung 53: Verlauf der normierten Konzentration von interstitiellem Eisen vom Kern der Versetzung mittig durch  
das Dilatationsfeld der Versetzung.
Wechselwirkung von interstitiellem Eisen mit Versetzungen 101
Die Verkippung der Körner hängt dabei vom Abstand h der Versetzungen inner-
halb einer Kleinwinkelkorngrenze  und dem Burgersvektor  b der Versetzung ab 





Typische Abstände von Versetzungen in Kleinwinkelkorngrenzen im Silizium sind 
in der Größenordnung von  10 nm,  was einem Verkippungswinkel von  2,2°  ent-
spricht. [83]. 
Um den Einfluss solcher Kleinwinkelkorngrenzen zu zeigen, ist in Abbildung 55 
und Abbildung  56 die Erhöhung der  Konzentration des  gelösten  Eisens entlang 
von 51 aufgereihten Versetzungen mit einem Abstand von 10 nm dargestellt.  Der 
Einfluss  von  Korngrenzen,  an  denen  die  Kleinwinkelkorngrenze  beginnt  und 
endet, wurde dabei nicht betrachtet, sondern lediglich ein kleines separat heraus-
gelöstes Segment aus einer Kleinwinkelkorngrenze.  Dazu wurde für jede Verset-
zung nach Gleichung 41 das Spannungsfeld berechnet. Für jeden Punkt wurde aus 
der  Überlagerung  der  Spannungsfelder  aller  Versetzungen der  resultierende 
hydrostatische Druck berechnet. Die Konzentration am gelösten Eisen wurde mit 
Gleichung 43 aus dem resultierenden hydrostatischen Druck berechnet. 
Abbildung 54: Schematische Darstellung einer Kleinwinkelkorngrenze bestehend aus einer periodischen Aneinanderrei-
hung von Stufenversetzungen [82].
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Wenige Nanometer um den Kern jeder Versetzung ergibt sich dabei ein ähnliches 
Bild wie in Abbildung  52,  was jedoch in Abbildung  55 nicht aufgelöst  ist.  Die 
Reichweite des hydrostatischen Druckes und damit die Erhöhung der Konzentra-
tion ist bei der Aufsummierung mehrerer Versetzungen jedoch deutlich größer als 
für eine Einzelversetzung. In Abbildung 56 sind Linienprofile parallel zu den Ver-
setzungen dargestellt. In  1µm Entfernung von dem 500 nm langen Ausschnitt aus 
einer Kleinwinkelkorngrenze kann man noch immer einen Einfluss auf die Eisen-
konzentration sehen. Der Effekt der erhöhten Konzentration steigt dabei von links 
nach rechts deutlich an. 
Abbildung 55:  Normierte interstitielle Eisenkonzentration im Spannungsfeld von 51 Stufenversetzungen, die entlang  
ihres Spannungsfeldes mit einem Abstand von 10 nm angeordnet sind. 
Abbildung 56: Normierte  interstitielle Eisenkonzentration im Spannungsfeld von  51 aufgereihten Stufenversetzungen  
mit einem Abstand von 10 nm. Die Verläufe sind entlang der Versetzungsanordnungen mit 100 nm (rot),  
200 nm (grün), 500 nm (blau) und 1 µm (orange) Abstand zu den Versetzungen.
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Die deutliche Zunahme der Eisenkonzentration parallel zu der Versetzungslinie ist 
dabei von der Anzahl und der Dichte der Versetzungen abhängig. Der Effekt, dass 
die  Reichweite  des  hydrostatischen Druckes  sich  auf  Grund der  Überlagerung 
mehrerer Versetzungen  vergrößert, nimmt zu,  je  kleiner  der Abstand zwischen 
den Versetzungen ist, wie Abbildung 57 zeigt und je größer die Anzahl der Verset-
zungen innerhalb der Kleinwinkelkorngrenze ist (Abbildung 58). 
Auf Grund der Komplexität derartig vieler Versetzungen ist eine Integration der 
Konzentrationserhöhung auf  das  Gesamtvolumen um die  Versetzungen herum 
nicht einfach darstellbar. Über Näherungsverfahren,  welche den Nahbereich der 
Versetzungen vernachlässigen, konnte jedoch eine Abschätzung der Konzentrati-
onsänderung für gelöstes Eisen gemacht werden. Danach würde die Löslichkeit in 
einem  Kubikzentimeter  mit  51  derartig  angeordneten  Einzelversetzungen  mit 
jeweils  10 nm  Abstand zueinander,  die Löslichkeit  um den Faktor 1,0000000077 
erhöhen.  Pro  Versetzung entspricht  das einer  Erhöhung um das  1,00000000015 
fache. Damit ist der Effekt zwar immer noch sehr klein, jedoch bereits 14 mal grö-
ßer  als  bei  einer  einzelnen  Versetzung.  Für  reale  Kleinwinkelkorngrenzen,  die 
einige Mikrometer lang sein können und gehäuft nebeneinander auftreten, erhöht 
sich dieser Einfluss noch einmal deutlich.
Abbildung  57:  Normierte  interstitielle Eisenkonzentration 100 nm parallel neben einer  Kleinwinkelkorngrenze beste-
hend aus 51 Versetzungen, die einen Abstand von 1nm (rot), 10nm (orange), 20nm (gelb), 50nm (grün)  
und 100nm (blau) haben.
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Mit Hilfe dieser Abschätzung kann man zeigen, dass die Aneinanderreihung von 
Versetzungen zu einer Kleinwinkelkorngrenze das umgebene Volumen deutlich 
stärker beeinflusst als Versetzungen, welche einzeln auftreten. Innerhalb des Berei-
ches 1 der Probe #2 befinden sich eine Vielzahl von Kleinwinkelkorngrenzen, wel-
che mehrere Mikrometer lang sind. Damit lässt sich vermuten, dass der Einfluss 
dieser Kleinwinkelkorngrenzen  auf  die  Konzentration des  interstitiellen  Eisens 
noch größer sein kann als für das 500 nm lange Kleinwinkelkorngrenzensegment 
errechnet. Neben Kleinwinkelkorngrenzen sind auch andere Versetzungsformatio-
nen vorstellbar, die eine Erhöhung der Konzentration von Fremdatomen über den 
Einflussbereich einer Einzelversetzung hinaus bewirken.
4.3.6 Zusammenfassung der Wechselwirkung mit Versetzungen
An Versetzungen werden in multikristallinem Silizium sehr häufig Ausscheidun-
gen von Eisen und anderen Metallen beobachtet  [33],  [69].  Damit wirken diese 
Defekte oft als Ausscheidungspunkt und können so die interstitielle Eisenkonzen-
tration in der Umgebung reduzieren. Dies wird vor allem in Bereichen deutlich, in 
denen eine hohe interstitielle Eisenkonzentration vorliegt. Dort können Versetzun-
gen  die  interstitielle  Eisenkonzentration  deutlich  reduzieren  und  damit  die 
Lebensdauer der Ladungsträger im Vergleich zu versetzungsfreien Gebieten erhö-
Abbildung 58: Normierte interstitielle Eisenkonzentration 100 nm parallel neben einer Kleinwinkelkorngrenze bestehend 
aus 51 (rot), 41 (orange), 31 (gelb), 21 (grün) und 11 (blau) Versetzungen, welche einen Abstand von  
10 nm zueinander haben.
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hen. Bei geringen interstitiellen Eisenkonzentrationen unterhalb von  1012 cm-3 ist 
dieser Effekt kaum zu beobachten. 
Durch die bevorzugte Ausscheidung von Eisen an Versetzungen ist die Gesamtei-
senkonzentration innerhalb eines  Versetzungsclusters  deutlich  höher als  in den 
versetzungsfreien  Gebieten.  Dies  wurde  durch  Temperversuche  deutlich,  bei 
denen  die  interstitielle  Eisenkonzentration  innerhalb  des  Versetzungsclusters 
deutlich anstieg,  während   in  den  Bereichen ohne Versetzung  nur eine geringe 
Erhöhung beobachtet wurde. Die geringe Konzentration an interstitiellem Eisen 
um die Versetzungscluster herum lässt vermuten, dass in diesem Fall die Verset-
zungscluster die umliegenden Bereiche gegettert haben. 
Innerhalb  der  Versetzungscluster  wurden  unterschiedliche  Verhaltensweisen 
beobachtet. So finden sich Bereiche, die im as cut Zustand bereits eine deutlich 
höhere interstitielle Eisenkonzentration aufweisen,  welche nach dem Tempern in 
einigen Bereichen über die Löslichkeitsgrenze hinaus ansteigt. Diese Bereiche zei-
gen eine ungeordnete Versetzungsstruktur mit lokal sehr hohen Versetzungsdich-
ten und einer hohen Dichte an Kleinwinkelkorngrenzen. Die Rekombinationsakti-
vität dieser Bereiche ist sehr hoch. Andere Gebiete zeigen eine deutlich homoge-
nere Verteilung der Versetzungen. Dabei ist die as cut Konzentration des interstiti-
ellen  Eisens  vergleichbar  mit  versetzungsfreien  Gebieten.  Nach  dem  Tempern 
steigt die Konzentration bis zur Löslichkeitsgrenze an. Die Rekombinationsaktivi-
tät dieser Bereiche ist im as cut Zustand gering, steigt jedoch nach dem Tempern 
deutlich an. Dabei ist jedoch das interstitielle Eisen nicht der hauptverantwortliche 
Rekombinationsdefekt.
Berechnungen des hydrostatischen Druckes einer Versetzung und dessen Auswir-
kung auf die Verteilung der Konzentration von interstitiellem Eisen haben gezeigt, 
dass Einzelversetzungen kaum einen Einfluss auf die Konzentration von Eisen im 
Silizium haben. Dafür ist die Reichweite des Spannungsfeldes der Versetzung viel 
zu klein. Jedoch haben Berechnungen ergeben, dass die Reichweite des hydrostati-
schen  Druckes  und  damit  die  Erhöhung  der  Konzentration bei  einer  dichten 
Anlagerung von Versetzungen zu einer Kleinwinkelkorngrenze deutlich ansteigt. 
So konnte gezeigt werden, dass bereits ein 500 nm langes Segment aus einer Klein-
winkelkorngrenze mit 51 Einzelversetzungen noch in 1 µm Abstand die Konzen-
tration von Eisen erhöht. Dieser Effekt nimmt mit der Länge der Kleinwinkelkorn-
grenze  und der  Dichte  der  Versetzungen  in  ihr  zu.  Damit  lässt  sich  erklären, 
warum  manche  Versetzungscluster  mit  vielen  Kleinwinkelkorngrenzen  eine 
erhöhte Konzentration an interstitiellem Eisen zeigen. 
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4.4 Wechselwirkungen von Eisen mit Ausscheidungen
In diesem Kapitel soll die Wechselwirkung von interstitiellem Eisen mit Aus-
scheidungen gezeigt werden. Dabei soll der Einfluss der Ausscheidungen auf  
die Verteilung des gelösten Eisens im erstarrten Kristall sowie die Wechselwir-
kungen zwischen Ausscheidungen und Eisen bei Temperexperimenten unter-
sucht werden.
Eisen gehört im Silizium zu den schnell diffundierenden Verunreinigungen. Den-
noch  kann  es  sich  beim  Abkühlen  eines  erstarrten  multikristallinen  Silizium-
blockes nicht vollständig ausscheiden,  obwohl es übersättigt ist.  Anders als bei 
Kupfer im Silizium bildet Eisen nur langsam und bevorzugt an anderen Defekten 
Ausscheidungen  [84],  [85]. Dabei werden Ausscheidungen sehr häufig an Korn-
grenzen und Versetzungen sowie an Sauerstoffpräzipitaten gefunden  [86],  [87], 
[88], [89], [90] ,[91]. Besonders das Gettern von Eisen an Sauerstoffpräzipitaten gilt 
als sehr effizient und wird in der Mikroelektronik gezielt angewandt, um die Kon-
zentration des interstitiellen Eisens zu reduzieren [84], [92], [93].
Für  die  elektrischen  Eigenschaften  von  multikristallinem Silizium  kann  es 
entscheidend sein, wie gut vorhandenes Eisen im Silizium durch internes Gettern 
gebunden werden kann. Durch die Bevorzugung der heterogenen Präzipitation 
von Eisen scheidet es sich besonders dort aus, wo die Anzahl an Defekten groß ist.
4.4.1 Eisen an Siliziumkarbid- und Siliziumnitridausscheidungen
Neben  Kristalldefekten  und Sauerstoffpräzipitaten  gibt  es  weitere  ausgedehnte 
Defekte, die wenig  lebensdauerlimitierend sind. Siliziumkarbid- und Siliziumni-
tridausscheidungen können bei der Kristallisation von multikristallinem Silizium 
entstehen, wenn  die Konzentration an Stickstoff beziehungsweise Kohlenstoff in 
der Schmelze  die Löslichkeitsgrenze übersteigt  [43].  Diese Ausscheidungen kön-
nen als Nadeln, Cluster und Filamente auftreten. Dabei wird die Lebensdauer nur 
gering beeinflusst.  Für die Herstellung von Solarzellen können diese Ausschei-
dungen dennoch störend sein, da diese Kurzschlüsse verursachen können. Auch 
beim Wafern der Blöcke stören diese Ausscheidungen, da sie zu Drahtrissen füh-
ren können [94]. Deshalb versucht man bei der Kristallisation derartige Ausschei-
dungsbildungen zu vermeiden, indem man beispielsweise durch magnetische Fel-
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der die Schmelze besser durchmischt [95] [96]. Rakotoniaina et al. konnten mittels 
µ-XRF Messungen zeigen, dass sich an Siliziumnitridnadeln und Karbidclustern 
Eisensilicidausscheidungen gebildet haben [97]. Somit vermute ich eine Getterwir-
kung dieser Ausscheidungen für interstitielles Eisen. 
Bei  der  in  Abbildung  33 dargestellten Vertikalprobe  aus  dem  Kappenbereich 
konnte beobachtet werden, dass  Ausscheidungen von Siliziumkarbiden die Kon-
zentration des interstitiellen Eisens beeinflussen. In Abbildung 59 sind die intersti-
tielle Eisenkonzentration, die Absorbanz bei 1206 cm-1, die eine Absorptionsbande 
für substitutionellen Kohlenstoff im Silizium ist und eine Durchlichtaufnahme der 
Probe,  welche  die  Ausscheidungen  zeigt,  dargestellt.  Bei  den  Ausscheidungen 
handelt es sich um Karbidcluster, aus denen Karbidfilamente herauswachsen. 
 (a)          (b)
(c)
Abbildung 59: Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration (a), der Kohlenstoffabsorbanzbande bei 1206 cm -1 (b)  
und dem Durchlichtmikroskopiebild (c).
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Diese  Vertikalprobe stammt aus  dem Kappenbereich  eines  Blockes,  dem Eisen 
zugesetzt  wurde.  Die  deutliche  Reduzierung des  interstitiellen Eisens  um eine 
Größenordnung findet im oberen Bereich statt. Dieser Bereich zeigt auf Grund der 
Segregation  üblicherweise sehr hohe Eisenkonzentrationen. Auch die Konzentra-
tion  des  substitutionellen  Kohlenstoffs  erhöht  sich  auf  Grund  der  Segregation 
nach oben hin, wie man in der Absorbanz bei 1206 cm-1 sehen kann. 
Im oberen linken Bereich  der Probe kommt es zu Konzentrationen oberhalb von 
7*1017 cm-3. Oberhalb dieser Konzentration findet man im mc- Silizium Karbidaus-
scheidungen [43]. Diese sieht man im Durchlichtbild. Die Dichte der Ausscheidun-
gen ist dabei noch sehr gering, sodass im Durchlichtbild bei dieser ca. 2 mm dicken 
Probe die Ausscheidungen noch einzeln wahrnehmbar sind. Dennoch reicht diese 
doch geringe Dichte an Ausscheidungen aus, um die interstitielle Eisenkonzentra-
tion um eine Größenordnung zu reduzieren, von über 1013 cm-3 auf bis zu 1012 cm-3. 
In  dem in  Abbildung  33 ebenfalls  dargestellten  Versetzungsdichtetopogramm 
sieht  man,  dass  in  diesem Bereich die  Versetzungsdichte nicht  erhöht  ist.  Eine 
erhöhte Versetzungsdichte  wird an Ausscheidungen oft  beobachtet  und könnte 
ebenfalls für eine reduzierte Eisenkonzentration verantwortlich sein [43]. 
In anderen Bereichen dieser Probe  befinden sich Versetzungscluster,  die wie in 
Kapitel  4.3 beschrieben, ebenfalls die  interstitielle  Eisenkonzentration  in  dieser 
Probe  reduzieren. Dieser Effekt ist jedoch deutlich geringer  ausgeprägt, obwohl 
die Dichte der Versetzungen größer ist  und damit die für das Eisen zu überwin-
dende Wegstrecke kleiner ist. Damit scheinen die Karbidausscheidungen aus Clus-
tern und Filamenten eine deutlich größere Gettereffizienz zu besitzen als die Ver-
setzungen in dieser Probe.
In Abbildung  60 ist eine weitere  Vertikalprobe dargestellt,  welche ebenfalls  aus 
dem Kappenbereich eines Blockes stammt und deutlich sichtbare Ausscheidungen 
enthält. Auch hier kann man eine Korrelation zwischen der interstitiellen Eisen-
konzentration und den Ausscheidungen aus Siliziumnitrid und Carbid feststellen. 
Deutlich kann man den Einfluss auf die Lebensdauer sehen, welche besonders in 
dem Bereich zwischen den zwei Ausscheidungsfronten durchgängig sehr niedrige 
Werte hat und innerhalb der Ausscheidungsbereiche größer ist. Auch hier verrin-
gert  sich die  interstitielle  Eisenkonzentration um bis  zu einer Größenordnung. 
Dabei hat es den Anschein, dass der obere Ausscheidungsbereich insgesamt bes-
sere  Lebensdauerwerte  besitzt.  Bei  diesem ist  die  Dichte  der  Ausscheidungen 
deutlich geringer als bei der unteren Ausscheidungsfront. Durch die große Dichte 
an Präzipitaten in der unteren Front ist das Kristallgitter möglicherweise zu stark 
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gestört,  sodass  das  Auftreten  weiterer  Defekte,  wie  Versetzungen,  die  Lebens-
dauer negativ beeinflussen. 
Die Beispiele aus Abbildung  59 und  60 zeigen, dass im Kappenbereich, wo eine 
hohe Konzentration des interstitiellen Eisens auf Grund der Segregation vorliegt, 
dieses sich an den Präzipitaten effektiv ausscheiden kann. Die interstitielle Eisen-
konzentration ist dabei auf Konzentrationen von unter  1*1012 cm-3 reduziert wur-
den. Die Lebensdauer in den untersuchten Proben ist auf Grund der hohen Eisen-
konzentration sehr niedrig. In den Bereichen hoher Ausscheidungsdichte nimmt 
diese deutlich zu, bleibt jedoch bei kleinen Werten. Damit ist die Getterfähigkeit 




Abbildung 60: Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration (a), Durchlichtmikroskopiebild (c) und ein Lebensdau-
ertopogramm mit hinterlegtem Durchlichtmikroskopiebild (b).
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4.4.2 Einfluss von Ausscheidungen auf die Verteilung von Eisen
Um  den  Einfluss  von  Karbid  und  Nitridausscheidungen  auch  bei  geringeren 
interstitiellen Eisenkonzentrationen zu untersuchen, benötigt man eine geeignete 
Probe, bei der die Bildung dieser Ausscheidungen nicht erst im Kappenbereich der 
Blöcke auftritt. Dafür standen Vertikalscheiben von zwei kleinen Versuchsblöcken 
mit etwa 6 cm Durchmesser zur Verfügung. 
Beide Blöcke sind mit einer sehr schnellen Wachstumsgeschwindigkeit kristalli-
siert worden. Dabei ist die Durchmischung der Phasengrenze während des Kris-
tallwachstums schlechter,  sodass es  an der  Phasengrenze zu einem verstärkten 
Aufstau  an  Fremdatomen  kommen  kann.  Dadurch  kann  es  zur  Bildung  von 
Karbid- und Nitridausscheidungen kommen. Um dies zu verhindern, wurde bei 
der Probe #3 die Gasströmung deutlich erhöht und damit die Bildung von Aus-
scheidungen auf dem obersten Kappenbereich reduziert. Bei der Probe #4 wurde 
eine  geringere  Gasspülung  eingesetzt,  was  zur  Bildung  von  Ausscheidungen 
bereits innerhalb des Kristalls geführt hat. Die Kristallisationszeit beider Blöcke ist 
dabei etwa gleich, sodass der Eintrag von Eisen aus dem Tiegel in das Silizium für 
beide Blöcke als gleich groß angenommen wird.
In Abbildung 61 sieht man für die Probe #3 die Lebensdauer, die Verteilung des 
interstitiellen Eisens sowie eine Durchlichtmikroskopieaufnahme, welche die Ver-
teilung von Ausscheidungen zeigt. Man kann erkennen, dass sich innerhalb der 
Probe nur im Kappenbereich Ausscheidungen gebildet haben. 
Die Lebensdauer zeigt  einen etwa  2 cm breiten und  1 cm hohen Bereich in der 
Mitte mit erhöhten Lebensdauern. Der Rest des Blockes zeigt eine sehr geringe 
Lebensdauer.  Dazu  passt  die  Verteilung  der  interstitiellen  Eisenkonzentration. 
Diese ist am geringsten innerhalb des Streifens, der die höchsten Lebensdauern 
zeigt.  Die  interstitielle  Eisenkonzentration  liegt  in  diesem  Bereich  zwischen 
2*1011 cm-3 und  8*1011 cm-3. Außerhalb dieses inneren Bereiches ist die gemessene 
Eisenkonzentration zwischen 1*1012 cm-3 und über  1*1013 cm-3. Die Verteilung des 
Eisens passt dabei zu dem Modell, dass das Eisen aus dem Tiegel in die Seiten und 
dem Boden des erstarrten Kristalls diffundiert. Durch die Segregation des Eisens 
kommt es zur Anreicherung in der Kappe. Nach der Erstarrung diffundiert das 
Eisen wieder aus der Kappe nach unten in den Block.
Die selben Messungen  wie bei Probe #3  wurden auch an der Probe #4 durchge-
führt und sind in Abbildung  62 dargestellt.  Wie bereits erwähnt, kann man im 
Durchlichtbild der Probe #4 massive Ausscheidungen an Siliziumkarbid und Sili-
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ziumnitrid erkennen. Vor allem in der unteren Hälfte des Blockes sind diese deut-
lich als massive Ausscheidungsformationen sichtbar. In der oberen Hälfte verlau-
fen die Ausscheidungen in feinen Nadeln bis zur Kappe, treten jedoch nicht mehr 
in so hoher Dichte auf, wie im unteren Teil. Am Rand der Probe bleibt ein etwa 
1 cm breiter Streifen, der nur sehr wenige Ausscheidungen zeigt. 
Im Lebensdauerbild der Probe #4 sieht man im Vergleich zur Probe #3 einen deut-
lich kleineren Randbereich mit sehr niedrigen Lebensdauern. Dieser an den Seiten 
und am Boden nur etwa 1 cm breite Rand geht dabei bis zu dem Rand der Aus-
scheidungen in diesen Block.
       (a) (b)
       (c)
Abbildung 61: Lebensdauertopogramm (a), Durchlichtmikroskopie  (b)  und Topogramm der intertitiellen Eisenkonzen-
tration (c) der Probe #3
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Die interstitielle Eisenkonzentration der Probe #4 ist deutlich geringer als bei der 
Probe #3. Der im Lebensdauertopogramm sichtbare Rand- und Bodenbereich der 
Probe zeigt die höchsten Konzentrationen mit Werten oberhalb von 1*1013 cm-3. In 
dem Bereich der massiven Ausscheidungen befinden sich die geringsten Konzen-
trationen  des interstitiellen Eisens. Hier liegt die Konzentration zwischen  1*1010 
cm-3 und 2*1011 cm-3, in einigen Bereichen sogar unter der Nachweisgrenze. Dabei 
ist der Bereich mit der geringen interstitiellen Eisenkonzentration fast deckungs-
gleich mit dem Bereich, der im Durchlichtbild massive Ausscheidungen zeigt. 
Im oberen Teil des Blockes, wo die Dichte der Ausscheidungen geringer ist, steigt  
die interstitielle Eisenkonzentration auf bis zu 2*1012 cm-3 im obersten Drittel des 
Blockes an. Trotz der zum Teil deutlich geringeren interstitiellen Eisenkonzentra-
tionen  in  der  Probe #4  werden die  höchsten  Lebensdauern  der  Probe #3  nicht 
erreicht. Im Lebensdauerbild werden im Zentrum des Blockes einzelne Bereiche 
       (a)         (b)
       (c)
Abbildung 62: Lebensdauertopogramm (a), Durchlichtmikroskopie (b) und Topogramm der intertitiellen Eisenkonzen-
tration (c) der Probe #4
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sichtbar, die trotz geringerer Eisenkonzentrationen eine sehr geringe Lebensdauer 
aufweisen. Dabei handelt es sich vermutlich um Kristalldefekte, die bedingt durch 
die massiven Ausscheidungen vermehrt entstehen [43]. Besonders an den Rändern 
des Ausscheidungsgebietes finden sich sehr geringe interstitielle Eisenkonzentra-
tionen, welche teils kleiner sind als der anzunehmende maximale Fehler der Eisen-
messung  in  diesem  Bereich.  Die  geringe  interstitielle  Eisenkonzentration  wird 
jedoch im Lebensdauertopogramm nicht sichtbar.
Der Einfluss des interstitiellen Eisens auf die Lebensdauer der Probe #4 wurde im 
Vergleich zur Probe #3 deutlich gesenkt. In Abbildung 63 ist der Anteil des Eisens 
an der Rekombination dargestellt. Dabei wurden die Lebensdauermessungen an 
den unpassivierten Proben, in denen das interstitielle Eisen als Eisen-Bor-Paar vor-
liegt, gemessen.  Mit Gleichung  21 und den Parametern aus Tabelle  3 wurde die 
Rekombination  durch die  gemessene Eisenkonzentration  bestimmt und mit der 
Lebensdauer verglichen. 
Für die Probe #3 ist eine Zunahme des Anteils vom Rand zur Mitte hin erkennbar. 
Im Zentrum, wo die höchsten Lebensdauern und die geringsten Eisenkonzentra-
tionen gemessen wurden, sinkt der Anteil wieder leicht ab. Die Rekombination 
über die Eisen-Bor-Paare ist im Zentrumsbereich mit über 40% an der Limitierung 
der Lebensdauer beteiligt. Damit sind die Eisen-Bor-Paare der lebensdauerlimitie-
rende Defekt im Zentrum dieser Probe. 
Anders sieht es für die Probe #4 aus. Hier ist der Anteil an der Rekombination der 
Eisen-Bor-Paare zwischen 0 und etwa 30%. Den geringsten Anteil mit unter  10% 
hat das Eisen in den Bereichen,  in denen die Ausscheidungen sehr dicht sind. 
     (a)           (b)
Abbildung 63: Anteil der Eisen-Bor-Paare an der Rekombination der Minoritätsladungsträger für die Probe #3 (a) und  
die Probe #4 (b). 
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Unmittelbar über diesem Bereich, wo deutlich weniger Ausscheidungen vorliegen, 
steigt der Anteil auf 20% bis 30%. Anders als bei der Probe #3 hat das Eisen nicht 
dort den größten Anteil  an der Rekombination, wo die höchsten Lebensdauern 
sind,  sondern  in  dem Bereich,  wo die  Lebensdauer  wieder  deutlich  schlechter 
wird. 
Damit ist klar, dass das Gettern von interstitiellem Eisen nicht auf Bereiche mit 
sehr hohen Konzentrationen an Eisen begrenzt ist. Im Zentrum der Probe #4, wo 
die Konzentration an Eisen deutlich geringer ist als in den Kappenbereichen, kann 
man den Effekt des Getterns von Eisen durch Karbid- und Nitridausscheidungen 
deutlich erkennen.  Dabei wird das Eisen in den Bereichen mit einer sehr hohen 
Dichte an Ausscheidungen am besten gegettert.  Hier  ist  eine Verringerung der 
Konzentration um eine Größenordnung von etwa  2*1011 cm-3 in der Probe #3 auf 
unter 1*1010 cm-3 in einigen Bereichen der Probe #4 zu beobachten.
Damit sich das Eisen ausscheidet  muss dieses übersättigt sein. Je nach Eisenkon-
zentration wird die Übersättigung bei  unterschiedlichen Temperaturen erreicht. 
Die Diffusionskonstante des Eisens und die zur Verfügung stehende Abkühlzeit 
limitieren das Ausscheiden an Defekten  [91]. Ausgehend von der im Kapitel  4.2 
bestimmten  Löslichkeit  von  Eisen  im  multikristallinen  Silizium  mit  1,1  Ωcm 
Widerstand, würde das Gettern des Eisens in einem Temperaturbereich von 400°C 
bis 650°C stattfinden. Die sich einstellende Konzentration des interstitiellen Eisens 
hängt somit von der Dichte der Ausscheidungen ab, welche im Wesentlichen die 
durchschnittliche  Wegstrecke  der  Eisenatome  zum  nächstgelegenen  Ausschei-
dungspunkt festlegt. Wenn man die Abkühlgeschwindigkeit in diesem Tempera-
turbereich reduziert, ist auch eine deutliche Reduzierung der interstitiellen Eisen-
konzentration in Bereichen mit geringer Ausscheidungsdichte zu erwarten.
Neben der Reduzierung des interstitiellen Eisens im Zentrum der Probe #4 wurde 
auch der Randbereich verkleinert. Hier ist sowohl die interstitielle Eisenkonzentra-
tion  reduziert,  als  auch  die  Lebensdauer  im  Vergleich  zur  Probe  #3  deutlich 
erhöht. In diesem Bereich ist die interstitielle Eisenkonzentration von  1*1012 cm-3 
bis 1*1013 cm-3 in Probe #3 auf 5*1010 cm-3 bis 5*1011 cm-3 in Probe #4 reduziert. Dabei 
wird in diesem Gebiet bei der Probe #4 eine geringere Eisenkonzentration beob-
achtet als in der Mitte des Blockes, obwohl augenscheinlich eine ähnliche Dichte 
an Ausscheidungen in diesen Bereichen vorliegt. 
Bei genauerer Betrachtung unterscheiden sich die Ausscheidungen am Rand des 
Blockes und in der Mitte des Blockes hinsichtlich ihrer Morphologie. In der Mitte 
kann man eine Nadel-  beziehungsweise Faserstruktur erkennen,  an denen sich 
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Cluster befinden, wie Abbildung 64 (b) zeigt. Dabei handelt es sich um Siliziumni-
tridnadeln mit Siliziumkarbidclustern. Zum Rand hin nimmt die Anzahl der Clus-
ter an den Nadeln jedoch deutlich ab, bis sie ganz verschwinden, wie in Abbil-
dung 64 (a) zu sehen ist. Dafür ist das Siliziumnitirid am Rand häufiger in einer 
Faserstruktur anzutreffen.
Das Vorhandensein der Nitridfasern ohne Karbidcluster in Abbildung 64 (a) korre-
liert  dabei  mit der beobachteten niedrigen interstitiellen Eisenkonzentration am 
Rand des  Blockes.  Ob das  Vorhandensein von Silizumkarbidclustern dabei  die 
Gettereffizienz beeinträchtigt, ist nicht ganz klar. Es ist ebenso möglich, dass auf 
Grund  der  höheren  Gesamteisenkonzentration  im  Rand  der  Probe  eine  hohe 
Dichte  an  Eisensilizidausscheidungen  vorliegt.  Diese  könnten  die  Reduzierung 
der interstitiellen Eisenkonzentration ebenfalls beeinflussen. 
Abbildung 65 zeigt einen Streifen aus der mittleren Höhe der Probe #4. Dabei sind 
die Spannungen innerhalb des Siliziums durch die Verwendung eines Polarisator-
Analysator-Systems bei  der  Durchlichtmikroskopie  sichtbar  gemacht.  Die  Ver-
spannungen im Silizium sind als helle Bereiche im unteren Bild in Abbildung 65 
sichtbar. Am Rand der Probe, wo fast keine Ausscheidungen mehr zu finden sind, 
treten helle, verschmierte Bereiche auf, die eine mechanische Verspannung anzei-
gen. Auf der linken Seite korreliert dieses Spannungsfeld mit einer Zwillingsfor-
mation, für die rechten Spannungen fanden sich keine sichtbaren Anzeichen. Mit 
Beginn der Ausscheidungen werden die hellen Bereiche definierter und lassen sich 
einzelnen Ausscheidungsformationen zuschreiben. Diese sind in Abbildung 65 rot 
(a)        (b)
Abbildung 64: Durchlichtaufnahmen der Probe #4 aus der mittleren Blockhöhe einmal vom linken Rand des Blockes, wo  
noch Ausscheidungen auftreten (a) und aus der Mitte des Blockes (b).
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markiert.  Deutlich ist, dass in der Mitte der Probe fast keine Spannungen sichtbar 
werden. 
Die markierten Spannungsfelder am Rand der Probe decken sich meist mit faser-
artig  angeordneten  Nitridausscheidungen.  Dies  zeigt,  dass  die  strukturellen 
Unterschiede, die in Abbildung 64 gezeigt wurden, auch eine stärkere lokale Ver-
spannung am Rand hervorrufen, in den Bereichen, wo auch sehr geringe interstiti-
elle Eisenkonzentrationen gemessen wurden. 
Holla et al. zeigten, dass um Siliziumnitridnadeln herum das umgebende Silizium 
kompressiv verspannt ist [98]. Aus diesem Grund gehe ich davon aus, dass die in 
Abbildung 65 markierten Bereiche ebenfalls Kompressionsspannugen sind. Derar-
tige Verspannungen bewirken, wie bereits im Kapitel  4.3 gezeigt, eine Änderung 
der  Konzentrationsverteilungen  von  Fremdatomen,  wie  Eisen.  In  diesem  Fall 
würde ein Kompressionsfeld dazu führen, dass die Konzentration von gelöstem 
Eisen innerhalb dieses Feldes abnimmt. Da die beobachteten geringen Konzentra-
tionen des interstitiellen Eisens mit dem vorhandenen Kompressionsfeld überein-
stimmen,  gehe ich  davon aus,  dass  dieses  Spannungsfeld  ebenfalls  eine  lokale 
Reduzierung der gemessenen Eisenkonzentration bewirkt.
4.4.3 Getterwirkung von Siliziumkarbid und Siliziumnitrid
Um die Getterwirkung von Silziumkarbid- und Nitridausscheidungen auf intersti-
tielles Eisen genauer zu bestimmen, wurden zwei Proben aus unterschiedlichen 
Blöcken untersucht.  Die Probe #5 stammt aus einer mittleren Horizontalscheibe 
eines G1-Blockes. Innerhalb dieser Probe befinden sich ausgedehnte Bereiche mit 
Siliziumnitridnadeln.  Diese  sind  während  einer  normalen  standardmäßigen 
Erstarrung in diesem Gebiet entstanden. Die Probe #6 ist eine Vertikalprobe aus 
Abbildung 65: Durchlichtaufnahme (oben) der Ausscheidungen aus der mittleren Blockhöhe der Probe #4 und des sel-
ben Bereiches (unten) mit einem optischen Polarisator-Analysator System, welches mechanische Span-
nungen sichtbar macht.
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der oberen Blockhälfte eines G1-Blockes. Bei diesem Block wurde im oberen Drit-
tel während der Kristallisation kurzzeitig sehr schnell kristallisiert, was zur Bil-
dung von Ausscheidungen innerhalb dieses Bereiches geführt hat. In Abbildung 
66 und 68 sind für die Proben #5 und #6 die Lebensdauer sowie die interstitielle 
Eisenkonzentration im as cut Zustand dargestellt und eine Durchlichtaufnahme, 
welche die Ausscheidungen in diesen Proben zeigt.
Die Ausscheidungen innerhalb der Probe #5 sind hauptsächlich Siliziumnitridna-
deln, wie man in Abbildung 67, wo eine Detailaufnahme der Durchlichtaufnahme 
aus Abbildung 66 (c) dargestellt ist, sehen kann. Die Verteilung der Ausscheidun-
gen ist dabei nicht gleichmäßig. Es treten Faserstrukturen mit einer hohen Dichte 
an Nitridnadeln  auf, ebenso wie Bereiche von einigen Millimetern ohne Ausschei-
dungen. 
Die Probe #5 zeigt im as cut Zustand keine großen Auffälligkeiten bei den elektri-
schen Messungen aufgrund der Nitridausscheidungen. Die Lebensdauer ist inner-
halb dieses Bereiches  etwas geringer und es treten einige kleine Bereiche auf, in 
denen eine leicht höhere interstitielle Eisenkonzentration zu finden ist. Diese kor-
reliert  jedoch nicht direkt mit der Verteilung der Ausscheidungen. Als Ursache 
werden hier Versetzungscluster innerhalb dieses Ausscheidungsgebietes vermutet, 
       (a)             (b)         (c)
Abbildung 66: Lebensdauertopogramm (a), interstitielle Eisenkonzentration (b) und Durchlichtbild (c) der ca. 2 cm brei-
ten Probe #5 im as cut Zustand. 
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welche  eine  höhere  interstitielle  Eisenkonzentration  hervorrufen  können  (siehe 
Kapitel 4.3). 
Die gemessene Eisenkonzentration ist innerhalb des Ausscheidungsgebietes zwi-
schen 5*1010 cm-3 und 4*1011cm-3 und damit in einem typischen Konzentrationsbe-
reich für multikristallines Silizium.  Der untere Teil der Probe zeigt Einflüsse des 
Randbereiches des Blockes durch eine deutlich erhöhte interstitielle Eisenkonzen-
tration. 
Bei der Probe #6 sieht man den Bereich der Ausscheidungsfront sehr viel deutli-
cher  im  Lebensdauertopogramm.  Hier  ist  die  Lebensdauer  deutlich  reduziert. 
Auch im Eisentopogramm ist eine Erhöhung der interstitiellen Eisenkonzentration 
auf der Höhe der Ausscheidungen sichtbar. In der Mitte der Probe scheint sich ein 
Versetzungscluster zu befinden, der unterhalb der Ausscheidungsfront im Lebens-
dauertopogramm sichtbar wird und nach oben verläuft. In diesem Bereich lassen 
sich innerhalb der Ausscheidungsfront mit bis zu 2*1012 cm-3 die höchsten Konzen-
trationen an gelöstem Eisen messen. 
Auf  Grund der schnellen  Erstarrung in  diesem Bereich  ist  nicht  nur mit  einer 
Erhöhung der Kohlenstoff- und Stickstoffkonzentration zu rechnen, sondern auch 
der Einbau von Eisen während der Erstarrung sollte sich erhöhen. Daher ist es 
nicht verwunderlich, dass die Konzentration des interstitiellen Eisens in diesem 
Gebiet größer ist. Im oberen Bereich der Probe kann man den Einfluss der Kappe 
durch eine Zunahme der Eisenkonzentration und eine Verringerung der Lebens-
dauer beobachten. Abbildung 69 zeigt eine Detailaufnahme der Ausscheidungen 
Abbildung 67: Detailaufnahmen der Ausscheidungen in Probe #5
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der Probe #6. Deutlich zu erkennen ist das Vorhandensein von Nitridnadeln und 
Karbidclustern.  Die  Ausscheidungen  sind  dabei  gleichmäßiger  verteilt  als  bei 
Probe #5. 
Um den Einfluss  der Nitrid- und Karbidausscheidungen in Probe #5 und #6 auf 
das  Ausscheidungsverhalten  von interstitiellem Eisen  genauer  zu  untersuchen, 
wurden beide Proben für über eine Stunde bei 750°C getempert und die vorhande-
nen Eisenausscheidungen aufgelöst. Anschließend wurden die Proben dreimal für 
                    (a)             (b)          (c)
Abbildung 68: Lebensdauertopogramm (a), interstitielle Eisenkonzentration (b) und Durchlichtbild (c) der ca. 2 cm brei-
ten Probe #6 im as cut Zustand. 
Abbildung 69: Detailaufnahmen der Ausscheidungen in Probe #6
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jeweils 20 Minuten bei 500°C getempert, um damit einen Teil des gelösten Eisens 
wieder auszuscheiden. Nach jedem Temperschritt wurde die interstitielle Eisen-
konzentration gemessen. 
In Abbildung 70 sind die Topogramme der interstitiellen Eisenkonzentration der 
Probe #5 nach dem Tempern dargestellt. Nach dem ersten Tempern kann man eine 
gleichmäßig hohe interstitielle Eisenkonzentration erkennen. Lediglich der obere 
Bereich ohne Ausscheidungen zeigt geringere Konzentrationen. Bei den nachfol-
genden  Temperschritten  bei  500°C sinkt  die  interstitielle  Eisenkonzentration  in 
den Bereichen mit den Nitridausscheidungen deutlich, während im daruntergele-
genem Bereich die interstitielle Eisenkonzentration sich kaum ändert. 
Aufgrund der geringen Lebensdauer dieser Probe ist der maximale Messfehler der 
Eisenmessung im Bereich von etwa  2*1011 cm-3. Dadurch ist es zu erklären, dass 
nach dem ersten Tempern bei 500°C die Konzentration im unteren linken Bereich 
zunächst größer wird. Dennoch kann man erkennen, dass mit dem weiteren Tem-
pern die  Eisenkonzentration  sinkt.  Während  die  Abnahme  der  interstitiellen 
Eisenkonzentration in  dem Bereich  mit  den Ausscheidungen  eher  gleichmäßig 
verläuft, kann man in dem unteren, ausscheidungsfreien Bereich die Reduzierung 
entlang von Korngrenzen erkennen.
                  (a)             (b)      (c)               (d)
Abbildung 70: Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration der Probe #5 nach dem Tempern bei 750°C (a) sowie  
nach dem Tempern bei 500°C nach 20 Minuten (b), 40 Minuten (c) und 60 Minuten (d).
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In Abbildung 71 ist das Durchlichtbild der Probe #5 noch einmal dargestellt. Die 
markierten Bereiche zeigen die Gebiete, von denen in Abbildung  72 der Verlauf 
der Eisenkonzentration über die  aufsummierte Temperzeit  bei 500°C dargestellt 
ist.  Der Unterschied dieser Gebiete bei der Abnahme der interstitiellen Eisenkon-
zentration ist bereits in Abbildung 70 deutlich. Abbildung 72 zeigt die gemittelten 
Eisenkonzentrationen der markierten Bereiche. Auf Grund der geringen Lebens-
dauer,  welche  die  genaue  Messung  der  interstitiellen  Eisenkonzentration 
erschwert,  wurde der  maximale Größtfehler aus den gemittelten Lebensdauern 
dieser Bereiche mit angegeben. 
Bei Temperversuchen ist die Abnahme der Eisenkonzentration mit der Zeit von 
der Diffusion der Eisenatome zu den Ausscheidungspunkten abhängig. Wenn die 
Temperatur während des Temperns konstant ist, kann die Abnahme der gelösten 
Eisenkonzentration mit einer Exponentialfunktion beschrieben werden  [84],  [91]. 
Der exponentielle Abfall der Eisenkonzentration ist dabei von der Zeitkonstante τ 
abhängig.  Diese Zeitkonstante beschreibt  die mittlere Dauer,  die ein Eisenatom 
diffundieren muss, bevor es sich ausscheidet.
In  Abbildung  72 wurden die Eisenkonzentrationen nach den jeweiligen Temper-
schritten  mit  einer  Exponentialfunktion  angepasst.  Für  das  ausscheidungsfreie 
Gebiet  (schwarze  Kurve)  sieht  man  jedoch,  dass  die  Anpassung  nur  schlecht 
gelingt. Dennoch lässt sich erkennen, dass die Abnahme der Eisenkonzentration 
ohne Ausscheidungen deutlich  langsamer  verläuft  als  im dem Bereich,  wo die 
Abbildung 71: Durchlichtaufnahme der Probe #5. Eingezeichnet sind die Bereiche, welche in Abbildung 72 genauer un-
tersucht werden. 
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Nitridausscheidungen sind. In Tabelle 8 sind die Zeitkonstanten der angepassten 
Exponentialfunktion dargestellt. Die Abnahme in der interstitiellen Eisenkonzen-
tration verläuft danach im ausscheidungsfreien Bereich neunmal langsamer als im 
Ausscheidungsbereich. Aus der Zeitkonstante τ und dem Diffusionskoeffizienten 
des Eisens D lässt sich mit Gleichung 13 der mittlere Diffusionsweg L der Eisena-
tome zu den Ausscheidungspunkten berechnen. Dieser ist ebenfalls in Tabelle  8 
angegeben und bei der Probe #5 etwa dreimal größer, wenn keine Nitridausschei-
dungen vorhanden sind. 
Innerhalb des Ausscheidungsbereiches ist die mittlere Wegstrecke der Eisenatome 
108 µm groß. In den Detailaufnahmen in Abbildung 67 kann man erkennen, wie in 
einigen Bereichen der Abstand zwischen den einzelnen Nitridnadeln nur wenige 
Mikrometer beträgt. Daneben gibt es jedoch auch Bereiche, in denen der Abstand 
der Ausscheidungen zueinander bis zu einigen Millimetern groß ist.  Die mittlere 
Wegstrecke  der  Eisenatome beschreibt  den  Weg,  den  die  Atome im Mittel  zu 
einem Ausscheidungspunkt zurücklegen müssen. Der Wert von 108 µm ist in etwa 
in der Größe des mittleren Abstandes der Ausscheidungen in diesem Bereich. 
Abbildung 72: Abnahme der interstitiellen Eisenkonzentration über der Zeit für die in Abbildung 71 dargestellten Berei-
che der Probe #5 mit und ohne Nitridausscheidungen.
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Tabelle 7: Zeitkonstanten und mittlerer Diffusionsweg für die Ausscheidung von interstitiellem Eisen während des Tem-
perns bei 500°C für zwei Bereiche der Probe #5. 
Nitridausscheidungen ausscheidungsfreier Bereich
Zeitkonstante τ [s] 2717 24038
Mittlere Wegstrecke L [µm] 108 321
Auch für die Probe #6 wurde das Abklingen der gelösten Eisenkonzentration wäh-
rend des Temperns untersucht. Abbildung 73 zeigt die Topogramme der interstiti-
ellen Eisenkonzentration vor und nach dem Tempern bei 500°C. Die Abnahme der 
interstitiellen Eisenkonzentration bei dieser Probe verläuft wesentlich schneller als 
bei der Probe #5. 
Abbildung 74 zeigt die Gebiete innerhalb der Probe #6, bei denen in Abbildung 75 
der Verlauf der interstitiellen Eisenkonzentration über der Zeit dargestellt ist. Der 
obere Bereich beinhaltet sowohl Nitrid- als auch Karbidausscheidungen. Im Unte-
ren Bereich sind keine Ausscheidungen mit  dem Mikroskop sichtbar.  In Abbil-
dung 75 sieht man, dass die Abnahme des gelösten Eisens sich sehr gut mit einer 
Exponentialfunktion anpassen lässt. 
              (a)           (b)       (c)  (d)
Abbildung 73: Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration der Probe #6 nach dem Tempern bei 750°C (a) sowie  
nach dem Tempern bei 500°C nach 20 Minuten (a), 40 Minuten (b) und 60 Minuten (d).
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Die gemessene Konzentration ist innerhalb des Ausscheidungsgebietes um etwa 
50% höher als in dem darunter gelegenen Gebiet. Die Ursache dürfte der bereits 
im as cut Zustand beobachtete Versetzungscluster sein, der durch dieses Gebiet 
verläuft  und bereits  im as cut Zustand hohe interstitielle Eisenkonzentrationen 
hatte. Die Abnahme der Eisenkonzentration verläuft dennoch in beiden Gebieten 
etwa  gleich  schnell.  Das  zeigen  auch  die  Zeitkonstanten  aus  der  angepassten 
Exponentialfunktion in Tabelle 7. Der Diffusionsweg der Eisenatome ist mit etwa 
60 µm bei der Probe #6 deutlich kleiner als bei der Probe #5. 
Abbildung 75: Abnahme der interstitiellen Eisenkonzentration der Probe #6 über der Zeit für die in Abbildung 74 dar-
gestellten Bereiche mit und ohne Ausscheidungen.
Abbildung 74: Durchlichtaufnahme der Probe #6. Eingezeichnet sind die Bereiche, welche in Abbildung 75 genauer un-
tersucht werden.
Wechselwirkungen von Eisen mit Ausscheidungen 125
Die  Detailaufnahmen in  Abbildung  69 zeigen,  dass  die  Ausscheidungen  einen 
Abstand im Bereich von einigen 100 µm haben. Damit haben die Ausscheidungen 
in dieser Probe nur einen geringen Einfluss auf die Präzipitation des Eisens. Auf 
Grund der sehr schnellen Präzipitation und des sehr kurzen Diffusionsweges des 
Eisens ist zu vermuten, dass es andere Defekte gibt, die diesen Prozess begünsti-
gen.  Derartige  Defekte  könnten  neben  Kristalldefekten  wie  Versetzungen  und 
Korngrenzen auch Sauerstoffpräzipitate oder eine hohe Dichte an Eisensilizidprä-
zipitaten sein.
Tabelle 8: Zeitkonstanten und mittlerer Diffusionsweg von interstitiellem Eisen für die Ausscheidung während des Tem-
perns bei 500°C von zwei Bereichen der Probe #6.
Ausscheidungsbereich ausscheidungsfreier Bereich
Zeitkonstante τ [s] 840 926
Diffusionslänge L [µm] 60 63
4.4.4 Wechselwirkung kleinster Ausscheidungen mit Eisen
Die inhomogene Verteilung von interstitiellem Eisen ist im mc- Silizium oft mit 
dem Vorhandensein von Karbid- und Nitridausscheidungen oder Kristalldefekten 
zu erklären. Es gibt jedoch auch Bereiche, die sich hinsichtlich der Lebensdauer 
und der interstitiellen Eisenkonzentration deutlich unterscheiden,  ohne das die 
beschriebenen Defekte auftreten. 
Ein Beispiel dafür ist die Probe #7. Diese Probe stammt aus der Mitte eines G1-
Blockes, aus einem Bereich, in dem keine Beeinflussung durch den Rand-, Boden- 
oder Kappenbereich zu erwarten ist. Abbildung 76 zeigt die Diffusionslänge der 
Minoritätsladungsträger  und  die  interstitielle  Eisenkonzentration  der  Probe #7, 
gemessen mit SPV im as cut Zustand. Die hervorgehobenen Bereiche zeigen zum 
einen gelb markiert, ein Gebiet mit hohen Diffusionslängen und einer geringen 
Eisenkonzentration zwischen 1010 cm-3 und 1011 cm-3. Der rot markierte Bereich hat 
geringe Diffusionslängen und eine hohe Eisenkonzentration bis zu  1012 cm-3. Der 
dargestellte Bereich der Probe #7 ist dabei  1,5 cm hoch und 2 cm lang, sodass die 
zwei Bereiche weniger als 1 cm voneinander getrennt sind. 
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In Abbildung 77 ist die Versetzungsdichte, eine Durchlichtmikroskopieaufnahme 
und die Kornstruktur der Probe #7 darstellt.  Wie man erkennen kann, befinden 
sich in den markierten Bereichen keine, mit dem optischen Mikroskop sichtbaren 
Ausscheidungen. Am rechten Rand des rot markierten Bereiches ist  die Verset-
zungsdichte  erhöht.  Jedoch  sollte  eine  höhere  Versetzungsdichte  lediglich  den 
Randbereich beeinflussen. Die Aufnahme der Kornstruktur zeigt im roten Bereich 
nur wenige sichtbare Korngrenzen, jedoch im gelben Bereich eine Vielzahl  von 
Zwillingskorngrenzen. 
Zwillingskorngrenzen sind laut Buonassisi et al. nur bei der Anwesenheit von Ver-
setzungen an diesen Korngrenzen mit Metallausscheidungen behaftet. Bei verset-
zungsfreien Zwillingen wurden keine Metallausscheidungen an diesen gefunden 
[70]. Damit sollte die Anwesenheit der Zwillingskorngrenzen im gelb markierten 
Bereich keinen Einfluss auf die interstitielle Eisenkonzentration haben.
Eine Erklärung für die Unterschiede in diesen zwei Bereichen könnte sein, dass 
während des Abkühlens, das Eisen sich in dem gelben Bereich schneller ausge-
schieden hat. Da beide Bereiche dicht beieinander liegen, kann man davon ausge-
hen,  dass  die  Gesamteisenkonzentration  in  beiden  Bereichen  etwa  gleich  ist. 
Durch das Tempern der Probe bei 800°C sollte sich das ausgeschiedene Eisen auf-
lösen und sich eine gleiche Konzentration an Eisen in beiden Bereichen einstellen.
Der Unterschied der beiden Bereiche in der Lebensdauer und in der interstitiellen 
Eisenkonzentration ist auch nach dem Tempern der Probe für vier Stunden bei 
800°C vorhanden. Abbildung 78 zeigt die Lebensdauer und die interstitielle Eisen-
konzentration nach dem Tempern, gemessen mit MDP. Messungen mittels SPV 
ergaben im Rahmen des Fehlers die gleichen Eisenkonzentrationen und ebenfalls 
einen deutlichen Unterschied zwischen den beiden markierten Bereichen. 
(a)      (b)
Abbildung 76: Diffusionslänge (a) und interstitielle Eisenkonzentration (b) der Probe #7 gemessen mit SPV im as cut  
Zustand.
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Der Unterschied in der Verteilung des gelösten Eisens deutet auf Defekte hin, an 
denen sich das Eisen ausscheidet. Dabei besteht zum einen die Möglichkeit, dass 
sich  das  Eisen  trotz  des  schnellen  Abkühlenes der  Probe  nach  dem  Tempern 
bereits  wieder ausgeschieden hat.  Eine weitere Erklärung wären Eisenausschei-




Abbildung 77: Versetzungsdichte (a), Durchlichtmikroskopieaufnahme (b) und Kornstruktur (c) der Probe #7.
Abbildung 78: Lebensdauer und interstitielle Eisenkonzentration (MDP) der Probe #7 nach dem Tempern für vier Stun-
den bei 800°C. 
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An Sauerstoffausscheidungen scheidet sich gelöstes Eisen in Silizium bevorzugt 
aus. Dabei bilden sich oft Eisensilkate [99],[100]. Diese sind thermisch sehr stabil, 
sodass sich darin gebundenes Eisen während des Temperns nicht so einfach auflö-
sen lässt  [101].  Da derartige Sauerstoffausscheidungen sehr klein sind und mit 
einem optischen Mikroskop nicht nachweisbar sind,  vermute ich Sauerstoffaus-
scheidungen als Grund für die ungleiche Verteilung des gelösten Eisens innerhalb 
der zwei Bereiche.
Mit Hilfe der Scanning Infrared Microscopy (SIRM) Messung ist es möglich, sehr 
kleine Sauerstoffauscheidungen bis 60 nm nachzuweisen [52]. Aus diesem Grund 
wurden an der  Probe #7 verschiedene Bereiche mittels  SIRM vermessen.  Dabei 
wurde eine Fläche von 1,94 mm² im gelb markierten Bereich und 1,23 mm² im rot 
markierten Bereich untersucht. Die jeweiligen Messpunkte sind in Abbildung  79 
eingezeichnet.  An einigen Stellen wurden jeweils tiefenabhängige SIRM-Messun-
gen durchgeführt, um eine Abschätzung der Dichte  der vorhandenen Ausschei-
dungen vornehmen zu können.
In Abbildung  80 und 81 ist jeweils eine Aufnahme, bestehend aus 5x5 Einzelbil-
dern der beiden Bereiche dargestellt. Für kleine Ausscheidungen, wie sie hier vor-
liegen,  kann man die  Größe der  Ausscheidungen nicht  direkt  bestimmen.  Der 
Durchmesser der erkennbaren Punkte in Abbildung 80 und 81 ist sehr viel größer 
als die eigentliche Ausscheidung. Auf Grund von Erfahrungswerten wurden die 
hier beobachteten Ausscheidungen auf mindestens  60 nm bis  100 nm geschätzt*. 
* Abschätzung aus den Erfahrungswerten von Dr. Beyer vom Institut für Angewandte Physik TU 
Bergakademie Freiberg
Abbildung 79: Positionen, an denen mittels SIRM nach Ausscheidungen in der Probe #7 gesucht wurden. 
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Beispiele für die beobachteten Ausscheidungen sind in Abbildung  80 und 81 rot 
markiert.
Deutlich  wird der  Unterschied der  Dichte  der  detektierten  Ausscheidungen in 
Abbildung  80 und  81. Innerhalb des gelb markierten Bereiches wurden in allen 
drei untersuchten Positionen deutlich mehr Ausscheidungen gefunden als in den 
untersuchten Bereichen innerhalb des rot markierten Gebietes. Zudem waren die 
Ausscheidungen innerhalb des gelben Bereiches deutlich besser erkennbar,  was 
auf größere Ausscheidungen hindeutet. Dabei wurden Dichten von bis zu  4*108 
cm-3 in Abbildung 80 detektiert. Innerhalb des roten Bereiches ist die Dichte immer 
unterhalb von 108 cm-3.
Abbildung 80:  Transmissions SIRM Aufnahme bestehend aus 5x5 Einzelbildern aus dem gelb markierten Bereich der  
Probe #7. Zu sehen sind mehrere kleine Punkte, welche Ausscheidungen sind. Im unteren rechten Bereich  
kann man zwei Versetzungen erkennen, die durch die Ebene laufen. 
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Welche Ausscheidungen mit Hilfe der SIRM detektiert werden konnten, ist dabei 
nicht klar.  Bei Untersuchungen mit Focused Ion Beam Mikroskopie (FIB),  welche 
in Auftrag gegeben wurden, konnten keine Ausscheidungen gefunden werden*. 
Obwohl keine Ausscheidungen einzeln  identifiziert werden konnten, lassen sich 
Sauerstoffausscheidungen dahinter vermuten. Sauerstoff gehört zu den Hauptver-
unreinigungen im mc-Silizium und ist  bekannt  dafür,  dass  es  nanometergroße 
Ausscheidungen bildet  [75] .  Deshalb wurde mittels FTIR Messungen ein Topo-
* FIB Messungen wurden von Frau Zuschlag an der Universität Konstanz durchgeführt.
Abbildung  81:  Transmissions SIRM Aufnahme bestehend aus 5x5 Einzelbildern aus dem rot markierten Bereich der  
Probe #7. Ähnlich wie in Abbildung 80 des gelb markierten Bereiches finden sich auch hier Ausscheidun-
gen, sichtbar als kleine dunkle Punkte, jedoch ist die Anzahl dieser Ausscheidungen deutlich kleiner. 
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gramm  der  Sauerstoffverteilung  der  Probe #7  angefertigt.  Die  topographische 
FTIR  Messung und  die  Auswertung der Peakhöhe wurde dabei  nicht  von mir 
selbst durchgeführt**. Für die Messung der absoluten Konzentration ist dieses Ver-
fahren  jedoch  ungenau.  Deshalb  wurde  zusätzlich  die  Sauerstoffkonzentration 
global bestimmt. Diese liegt bei 2,3*1017 cm-3. 
Abbildung 82 zeigt die Verteilung der interstitiellen Sauerstoffkonzentration, dar-
gestellt  als die Peakhöhe der Schwingungsbande des Sauerstoffes bei 1107 cm-1. 
Dabei  ist  eine Schwankung der interstitiellen Sauerstoffkonzentration von etwa 
9% zu beobachten. Innerhalb des gelb markierten Bereiches ist die Konzentration 
höher als im rot markierten Bereich, wobei dieser Unterschied im Bereich von 4% 
bis 5% liegt.  Möller et al. konnten die Bildung von Sauerstoffausscheidungen bei 
Temperversuchen ab einer  interstitiellen Sauerstoffkonzentration von  3*1017 cm-3 
nachweisen. Dabei wurde mc- Silizium mit einer geringen Konzentration an sub-
stitutionellem Kohlenstoff verwendet  [75]. Es ist daher vorstellbar, dass  sich  bei 
einer Konzentration von 2,3*1017 cm-3 bereits Sauerstoffausscheidungen bilden. Ob 
jedoch eine so geringe Schwankung in der interstitiellen Sauerstoffkonzentration 
dazu führt, dass die Konzentration an Ausscheidungen so stark variiert, ist  nicht 
bekannt. Außer dem Vorhandensein von Zwillingskorngrenzen innerhalb des gelb 
markierten Bereiches wurden keine weiteren Besonderheiten beobachtet, welche 
die Bildung von Ausscheidungen beeinflussen könnten. 
** FTIR Topogrammmessung und Auswertung erfolgte durch Frau Dr. Würzner an der TU Berg-
akademie Freiberg.
Abbildung 82: Topogramm der Verteilung des interstitiellen Sauerstoffes. Dargestellt ist die Peakhöhe der Absorbanz bei  
1107 cm-1.
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Das  vermehrte Auftreten der  beobachteten  Ausscheidungen  innerhalb des  gelb 
markierten Bereiches hat einen großen Einfluss auf die Verteilung der interstitiel-
len Eisenkonzentration. Dadurch wird die Diffusionslänge der Minoritätsladungs-
träger im as cut Zustand innerhalb des gelb markierten Bereiches deutlich angeho-
ben mit Werten weit über 300 µm.  Auch nach dem Tempern der Probe bedingen 
diese  Ausscheidungen  eine  geringere  interstitielle  Eisenkonzentration  im  gelb 
markierten Gebiet. Dies kann mit dem schnelleren Ausscheiden des Eisens wäh-
rend  des  Abkühlens  in  diesem  Bereich  zusammenhängen  sowie  durch  das 
schlechte  Auflösen  des  Eisens,  welches  an  den  beobachteten  Ausscheidungen 
gebunden ist. 
Bei den Ausscheidungen vermute ich, dass es sich um Sauerstoffausscheidungen 
handelt. Diese Ausscheidungen in der Probe #7 scheinen dabei keinen messbaren 
negativen Einfluss auf die Lebensdauer zu haben. Ich vermute, dass die Konzen-
tration dieser Ausscheidungen zu gering ist, um die Lebensdauer zu beeinflussen, 
jedoch hoch genug, um die interstitielle Eisenkonzentration zu reduzieren. 
4.4.5 Zusammenfassung der Wechselwirkung von Eisen mit Aus-
scheidungen
Die  Wechselwirkung  von  interstitiellem  Eisen  mit  Ausscheidungen  konnte  an 
Hand mehrerer Beispiele gezeigt werden. Dabei handelt es sich im Wesentlichen 
um die bevorzugte Ausscheidung von übersättigtem Eisen an diesen Defekten. 
Dadurch kommt es zu einem schnelleren Abbau der interstitiellen Eisenkonzentra-
tion.  Besonders  in  den  Kappenbereichen  von  Siliziumblöcken  lässt  sich  dieser 
Effekt sehr häufig beobachten. Durch die hohe Konzentration  des interstitiellen 
Eisens in diesem Gebiet, werden Bereiche, in denen das Eisen gut präzipitieren 
kann, wie beispielsweise an Karbid- und Nitridausscheidungen, im Lebensdauer-
topogramm als Bereiche höherer Lebensdauer sichtbar. 
Es konnte weiterhin beobachtet werden, dass in Bereichen, in denen eine geringere 
interstitielle Eisenkonzentration vorliegt, wie im Zentrum eines Siliziumblockes, 
die Konzentration an interstitiellem Eisen durch das Vorhandensein von massiven 
Karbid-  und Nitridausscheidungen  weiter  gesenkt  werden  kann.  Dabei  wurde 
ebenfalls beobachtet, dass Unterschiede in der Art und der Morphologie der Aus-
scheidungen einen Einfluss darauf haben, wie weit die interstitielle Eisenkonzen-
tration durch das Vorhandensein von Ausscheidungen abgesenkt werden kann. 
Dabei zeigten Gebiete mit einer hohen Dichte von Fasern aus Siliziumnitrid, wel-
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che eine stärkere Verspannung des Siliziums bewirkten, eine geringere interstiti-
elle Eisenkonzentration als Nitridnadeln mit Karbidclustern. 
Weiterhin konnte bei Temperversuchen gezeigt werden, dass in Proben, in denen 
die Reduzierung von Eisen durch Tempern langsam verläuft, Karbid- und Nitrid-
ausscheidungen  einen  wesentlichen  Beitrag  zur  Reduzierung  der  interstitiellen 
Eisenkonzentration haben. Im Gegensatz dazu gibt es auch Beispiele, bei denen 
kein Unterschied bei der Reduzierung des gelösten Eisens in Bereichen mit und 
ohne Ausscheidungen beobachtet werden konnte. Hier verlief die Abnahme der 
Konzentration während des Temperns bereits in den Gebieten ohne Ausscheidun-
gen sehr schnell. Ich vermute, dass andere Defekte das Präzipitationsverhalten des 
Eisens in diesem Bereich stärker beeinflussen. Neben Kristalldefekten können Sau-
erstoffpräzipitate ein möglicher Defekt sein, der dieses Verhalten erklärt.
Die Beobachtung, dass das Vorhandensein von sehr kleinen etwa 100 nm großen 
Ausscheidungen mit einer geringen interstitiellen Eisenkonzentration korreliert, 
deutet darauf hin, dass derartige Ausscheidungen eine große Bedeutung bei der 
Verteilung von interstitiellem Eisen haben. Es wird vermutet, dass es sich bei die-
sen Ausscheidungen um Sauerstoffpräzipitate handelt, welche in einer Konzentra-
tion von bis zu 4*108 cm-3 beobachtet wurden. In dieser Konzentration wurde bei 
den Ausscheidungen bei einer gleichzeitig sehr hohen Diffusionslänge eine gerin-
gere interstitielle Eisenkonzentration beobachtet. Das deutet darauf hin, dass die 
Ausscheidungen in dieser  Konzentration die  Lebensdauer beziehungsweise die 
Diffusionslänge nicht oder nur geringfügig negativ beeinflussen.
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4.5 Verteilung von interstitiellem Eisen im Blockrandbereich
In diesem Kapitel soll der Eintrag des Eisens aus dem Tiegel in den erstarrten  
Siliziumkristall  bei  der  Kristallisation genauer  beleuchtet  werden.  Der  Ein-
fluss  des  Tiegelmaterials  auf  die  Verteilung des  gelösten  Eisens  wird  dabei  
genauer untersucht. Dabei spielen die in den vorangegangen Kapitel beschrie-
benen Wechselwirkungen von Eisen mit anderen Defekten auch in den Rand-
bereichen des Siliziumblockes eine Rolle und beeinflussen die Verteilung des  
Eisens. 
Das für die Kristallisation von multikristallinen Siliziumblöcken eingesetzte Mate-
rial ist in der Regel hochreines Silizium, welches nur sehr wenig Verunreinigun-
gen enthält. Während der Kristallisation kommt es zur Kontamination mit einer 
Vielzahl  von nicht  gewollten Fremdatomen.  Neben Sauerstoff  und Kohlenstoff, 
welche hauptsächlich über die Gasatmosphäre in die Schmelze gelangen, werden 
die  meisten  Verunreinigungen  über  den  Tiegel  eingetragen  [102], [28].  Dabei 
kommt es zur Eindiffusion der Verunreinigungen in die Schmelze sowie nach der 
Erstarrung zur Eindiffusion in den Kristall. 
Da Eisen zu den schnell diffundierenden Metallen gehört und als Verunreinigung 
in dem Tiegelmaterial vorkommt, findet man eine erhöhte Konzentration in den 
Randbereichen des Blockes, die direkten Kontakt zum Tiegel haben [28]. Dadurch 
entsteht an den Rändern des Blockes ein Bereich sehr geringer Lebensdauer, wel-
che maßgeblich durch das Vorhandensein von Eisen hervorgerufen wird. Kwapil 
et al. konnten im Randbereich eines standardmäßig hergestellten Kristalls Eisen-
konzentrationen im Bereich von 1015 cm-3 nachweisen. 
Zur Untersuchung des Randeinflusses auf die Verteilung und die Konzentration 
des Eisens wurden innerhalb eines Verbundprojektes verschiedene G1-Blöcke her-
gestellt. Dabei wurde die Reinheit des Tiegelmaterials variiert, indem ein hochrei-
ner Tiegel mit deutlich kleineren Mengen an Verunreinigungen, wie Eisen herge-
stellt wurde.  So wurden mittels ICP-MS die Eisenkonzentrationen an beiden Tie-
geln bestimmt*. Der hochreine Tiegel zeigte dabei eine um den Faktor  340 gerin-
gere Eisenkonzentration als der Standardtiegel. Die Siliziumblöcke aus den ver-
schiedenen Tiegeln wurden hinsichtlich der Lebensdauer und der Verunreinigung 
untersucht. Die Kristallisation der Blöcke wurde an zwei unterschiedlichen Kris-
* Die ICP-MS Messungen wurden am Fraunhofer CSP von Frau Dr. Meyer angefertigt.
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tallisationsanlagen  durchgeführt.  Im Weiteren  werden  die  Blöcke  die  in  einem 
Standardtiegel kristallisiert wurden mit S bezeichnet und die Blöcke aus einem 
hochreinen Tiegel mit R bezeichnet. Die  Kristallisationsanlagen werden 1 und 2 
nummeriert. Die Untersuchung der Randbereiche erfolgte bei allen Proben, wie in 
Abbildung 83 in etwa bei derselben Position und Blockhöhe. Die Proben stammen 
aus der mittleren Blockhöhe und etwa der mittleren Blockbreite der verschiedenen 
G1-Blöcke. 
4.5.1 Eintrag und Verteilung von Eisen im Randbereich
Wie bereits in Kapitel 2.5 beschrieben, wird die Verteilung des Eisens im Silizium-
block durch die Eindiffusion aus dem Tiegel und die Segregation an der Phasen-
grenze  bestimmt.  Durch  die  Eindiffusion  des  Eisens  aus  dem  Tiegel  in  das 
erstarrte  Silizium ist  die  Konzentration  am Rand und  den  Bodenbereichen  des 
Blockes  deutlich  erhöht.  Durch  die  Segregation  des  Eisens  kommt es  zu einer 
erhöhten Konzentration im Kappenbereich des Blockes.  Abbildung  84 zeigt  die 
Verteilung des gelösten Eisens an zwei Vertikalscheiben aus einem G1-Block mit 
der  deutlichen  Erhöhung  der  Eisenkonzentration in  den  Randbereichen  des 
Blockes.
Abbildung 83: Position der Proben innerhalb des G1-Blockes, an denen die Profile und die Verteilung des interstitiellen  
Eisens am Rand gemessen wurde. Die Höhenangaben beziehen sich auf die als standardmäßig bezeichne-
ten Blöcke und können bei den hochreinen Blöcken um einige Millimeter variieren.
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Das  Profil  der Verteilung  der interstitiellen  Eisenkonzentration am  Rand  des 
Blockes ist in Abbildung 85 dargestellt. Innerhalb dieses Profils sind drei Bereiche 
definiert, welche als Grundlage für die Unterteilung des Randbereiches bei  den 
nachfolgenden Proben dienen.
Das Profil in Abbildung 85 zeigt in den ersten circa 20 mm vom Rand ein Plateau 
von interstitiellem Eisen mit einer Konzentration von etwa 1013 cm-3. Dieses Gebiet 
wird  im  Folgenden  als Bereich A bezeichnet. In diesem Bereich, etwa 20 mm bis 
45 mm vom Rand entfernt, fällt die Konzentration auf etwa 1011 cm-3. Dieser Über-
gangsbereich  wird zukünftig als  Bereich B bezeichnet  und liegt  zwischen  dem 
Blockrand (Bereich A) und dem von der Eindiffusion des Eisens unbeeinflussten 
Gebiet,  welches hier  als  Bereich  C  bezeichnet  wird.  Innerhalb  des  Bereiches  C 
ändert sich die gelöste Eisenkonzentration zur Blockmitte hin nur noch gering. Für 
die Zuordnung zu einem dieser drei Bereiche ist dabei nicht der Abstand zum 
Rand, sondern lediglich der Verlauf der Eisenkonzentration im Profil verantwort-
lich.
Abbildung 85 zeigt ebenfalls den Zusammenhang zwischen der Lebensdauer und 
der  interstitiellen  Eisenkonzentration.  Deutlich zu erkennen ist, dass die Lebens-
dauer im Bereich B zu steigen beginnt, wenn die interstitielle Eisenkonzentration 
abnimmt.  Damit  zeigt  sich,  dass  die  Verteilung  der  Eisenkonzentration  einen 
großen Einfluss auf die Lebensdauer im Randbereich hat.
Abbildung  84: Interstitielle Eisenkonzentration an den Randstücken  zweier Vertikalscheiben eines Blockes  gemessen  
mittels SPV. 
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Das in  Abbildung  85 dargestellte  Konzentrationsprofil  des  interstitiellen Eisens 
zeigt lediglich den noch gelösten Anteil des Eisens. Während des Abkühlens des 
Blockes sinkt die Löslichkeitsgrenze des Eisens im Silizium und es kommt zu einer 
Übersättigung. Bleibt dem Eisen während des Abkühlens genügend Zeit, kann es 
sich  ausscheiden und Eisenpräzipitate  bilden. Wie schnell der Vorgang des Aus-
scheidens  abläuft, ist dabei sehr unterschiedlich und hängt  stark  von den vorlie-
genden materiellen Gegebenheiten,  wie der Dichte der Kristalldefekte oder der 
vorhandenen Ausscheidungen ab [91], [61].
Um den Eintrag und die Verteilung des Eisens aus dem Tiegel zu untersuchen, 
genügt es daher nicht, die interstitielle Eisenkonzentration im as cut Zustand zu 
betrachten. Da das Messen der Gesamteisenkonzentration mit chemischen Analy-
sen nur für größere Konzentrationen möglich ist (etwa 1014 cm-3), soll der Anteil an 
Eisen, der sich bereits ausgeschieden hat, durch Tempern wieder aufgelöst wer-
den.  Dazu wurden die  Randproben nach dem Messen des as cut Zustandes bei 
920°C oder 940°C, wie in Kapitel 3.6 beschrieben, getempert.  Bei dieser Tempera-
tur lösen sich vorhandene Eisenpräzipitate auf und die Konzentration an interstiti-
ellem Eisen steigt. Ramappa et al. zeigten an Floatzone Silizium, das zuvor präzi-
pitiertes Eisen sich bei 900°C bereits nach einer Minute bis zur Löslichkeitsgrenze 
auflöst [103].
Die Proben der Blöcke S1 und R1 wurden jeweils bei 920°C für zwei Minuten und 
die Proben der Blöcke S2 und R2 bei 940°C ebenfalls für zwei Minuten getempert. 
Anschließend wurden die Proben abgeschreckt. Die Löslichkeit an Eisen liegt bei 
den  angewendeten  Temperaturen  bei  7*1013 cm-3 beziehungsweise  1*1014 cm-3. 
Abbildung  85: Interstitielle Eisenkonzentration und Lebensdauer einer Randprobe aus einem standardmäßig  kristalli-
sierten Block S1. Der Randbereich ist nach der Verteilung des Eisens in drei Teile aufgeteilt. 
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Durch das schnelle Abkühlen der Probe gehe ich davon aus, dass ein erneutes Prä-
zipitieren des Eisens nicht stattfindet. 
In Abbildung 86 und 87 sind für den Block S1 die Topogramme sowie die Profile 
der Eisenkonzentration am Rand im as cut Zustand und nach dem Tempern dar-
gestellt. In Abbildung  86 kann man die typische Verteilung von Eisen im as cut 
Zustand sehen. Nach dem Plateau mit hohen Konzentrationen im Bereich A folgt 
ein Abfallen der Eisenkonzentration im Bereich B auf Werte zwischen 1010 cm-3 und 
1011cm-3 im Bereich C. Nach dem Tempern hat sich die Konzentration im Bereich A 
nur  wenig  verändert.  Dafür  sieht  man  eine  deutliche  Erhöhung  des gelösten 
Eisens in den Bereichen B und C, welche weiter entfernt vom Blockrand sind. 
Abbildung  86:  Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration  der Randprobe des Blockes  S1 im as cut Zustand  
(oben) und nach dem Tempern bei 920°C (unten).
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Bereich B 
In den Profilen in Abbildung 87 kann man deutlich erkennen, dass hauptsächlich 
der Bereich  20 mm hinter dem Rand eine Anhebung der interstitiellen Eisenkon-
zentration zeigt.  Der Abfall der Eisenkonzentration im Bereich B zur Blockmitte 
hin passt für beide Kurven gut zusammen. Für diesen Bereich ist in Abbildung 87 
ein Eindiffusionsprofil für die Eindiffusion von Eisen mit Gleichung 56 angepasst. 
Als Eindiffusionszeit wurden dabei 25 Stunden bei  1377°C angenommen, was in 
etwa der Kristallisationszeit und Temperatur entspricht.  Als Eisenkonzentration 
am Rand ergibt sich aus dem Eindiffusionsprofil 8*1013 cm-3. Dabei zeigt sich, dass 
das Profil im Bereich B im as cut Zustand in etwa dem tatsächlichen Eindiffusions-
profil des Eisens entspricht (unter der Voraussetzung, dass sich das gesamte Eisen 
in diesem Bereich beim Tempern auflöst). Im Bereich zwischen 20 mm und 30 mm 
erhöht sich die Konzentration des gelösten Eisens nach dem Tempern deutlicher 
als in den Bereichen davor und dahinter. Die Ursache dafür ist der im Topogramm 
in Abbildung 86 erkennbare  obere  Bereich, in dem deutlich weniger Eisen  im as 
cut Zustand vorliegt als in der unmittelbaren Umgebung. Dabei ist zu vermuten, 
dass es sich hierbei um ausgedehnte Kristalldefekte, wie Versetzungscluster han-
delt, welche das Ausscheiden bei hohen Eisenkonzentrationen begünstigen. 
Abbildung 87: Profil der interstitiellen Eisenkonzentration  im as cut Zustand und nach dem Tempern bei 920°C der  
Probe aus Abbildung 86 des Blockes S1.  Angepasst wurde ein Diffusionsprofil von Eisen vom Rand in  
das Silizium.
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Bereich A
Der Bereich A der S1 Probe hat sich durch das Tempern am wenigsten verändert. 
In Abbildung 86 kann man einzelne Bereiche erkennen, in denen eine Erhöhung 
der Konzentration stattgefunden hat. Dabei handelt es sich um Gebiete, die im as 
cut Zustand geringere Konzentrationen hatten als die umliegenden Bereiche. Ins-
gesamt ändert sich jedoch die Konzentration in diesem Bereich nur wenig. Wenn 
man das  eingezeichnete  Diffusionsprofil,  welches  an  dem Bereich  B  angepasst 
wurde, als Konzentrationsverlauf annimmt, sollte die Konzentration am Rand um 
das Achtfache höher sein. Chemische Analysen, die an diesem Block mittels ICP-
MS* in derselben Höhe durchgeführt wurden, zeigen Konzentrationen im Bereich 
von 1014cm-3 bis  1015cm-3 unmittelbar am Rand. Warum die gemessene Konzentra-
tion im Randbereich nach dem Tempern nicht deutlich höher liegt, ist dabei nicht 
eindeutig  klar.  Möglicherweise lösen  sich die Eisenpräzipitate in diesem Bereich 
noch nicht vollständig während des Temperns auf. 
Eine mögliche Ursache dafür können Eisenausscheidungen sein, welche als Eisen-
silikate  vorliegen.  Derartige  Sauerstoffausscheidungen  im mc-Silizium  wurden 
bereits  im  vorangegangenen  Kapitel  im Zusammenhang  mit  einer  geringeren 
Eisenkonzentration beobachtet.  Diese Ausscheidungen lösen sich bei Temperpro-
zessen  nicht  so  einfach auf  wie  Eisensilizide.  So  konnte  Kitano  an  der  Grenz-
schicht von Silizium und Siliziumdioxid nach der Zugabe von Eisen Eisensilicate 
nachweisen [104]. Häufig wird in der Literatur auch das beschleunigte Wachstum 
von Siliziumoxid bei der Anwesenheit von Eisen und dem Einbau des Eisens in 
das Siliziumoxid beschrieben  [99],  [100], [101].  Dabei wird das Eisen fest in das 
Siliziumdioxid eingebaut beziehungsweise bildet innerhalb dieser Matrix Silikat-
phasen. 
Die interstitielle Sauerstoffkonzentration in dieser Blockhöhe wurde mit 2*1017 cm-3 
bestimmt,  was im unteren Grenzbereich der Konzentration  liegt,  wo man Aus-
scheidungen von Sauerstoff im multikristallinen Silizium nachweisen kann. Die 
Bildung von Sauerstoffpräzipitaten im multikristallinen Silizium findet bei Tempe-
raturen zwischen 1200°C und 800°C statt [75]. Unterhalb von 1000°C sollte bei den 
angenommenen Konzentrationen an Eisen, dieses übersättigt sein. Dadurch ist der 
Einbau des Eisens in die sich bei dieser Temperatur bildenden Sauerstoffpräzipi-
tate vorstellbar. 
* Die ICP-MS Messungen wurden am Fraunhofer CSP von Frau Dr. Meyer angefertigt.
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Eine andere Ursache dafür könnte sein, dass die Präzipitate in diesem Bereich auf 
Grund der  hohen  Konzentration deutlich größer sind und sich deshalb  deutlich 
langsamer  auflösen.  Weiterhin wurden die Untersuchungen von Ramappa,  die 
das Auflösungsverhalten von Eisenpräzipitaten  beschreibt,  an  β-FeSi2 Ausschei-
dungen gemacht. Diese Phase entsteht laut Ramappa et al. im Temperaturbereich 
unterhalb von 760°C.  Bei Temperaturen über 920°C bilden sich α-FeSi2 Ausschei-
dungen. In dem Bereich zwischen 760°C und 920°C wird nach Ramappa keine der 
beiden Phasen gebildet, sodass sich das Eisen in diesem Temperaturbereich nicht 
ausscheiden kann. Wenn innerhalb des Plateau-Bereiches mehr α-FeSi2 Ausschei-
dungen vorkommen, ist es möglich, dass diese stabiler sind und sich innerhalb der 
120 s bei 920°C nicht oder nur teilweise auflösen. [103] 
Bereich C
Die interstitielle Eisenkonzentration nach dem Tempern liegt für den Bereich C um 
3*1011 cm-3 bis  6*1011 cm-3 über der as cut Konzentration.  Damit ist die Konzentra-
tion an Eisen nach dem Tempern im Bereich von 3*1011 cm-3 bis  7*1011 cm-3.  Unter 
der Annahme, dass sich das vorhandene Eisen in diesem Bereich vollständig auf-
gelöst hat, entspricht  diese Konzentration der Gesamtkonzentration des Eisens in 
dem Bereich. Diese Konzentration hängt dabei im Wesentlichen von der Konzen-
tration  des Eisens in der Siliziumschmelze und der Segregation des Eisens wäh-
rend der Erstarrung ab. Die Konzentration des Eisens in der Schmelze ist wie-
derum von der Konzentration des Eisens im Tiegel  abhängig, da von dort  das 
Eisen  eingetragen wird.  Somit  ist  die  gelöste  Eisenkonzentration  im Bereich C 
nach dem Tempern möglicherweise ein Maß für die Konzentration des Eisens in 
der Siliziumschmelze.
Um den Einfluss des Tiegelmaterials auf die Gesamteisenkonzentration im Gutbe-
reich des Blockes (Bereich C) zu überprüfen, wurde ein zweiter Block (S2) unter-
sucht. Dieser wurde in einem identischen Tiegel, jedoch in einer anderen Kristalli-
sationsanlage kristallisiert. Die Kristallisationsbedingungen, wie die Kristallisati-
onszeit und die Wachstumsgeschwindigkeit sind dabei in etwa vergleichbar mit 
dem Block S1. Die Probe des Blockes S2 wurde bei 940°C getempert. Damit sollte 
das Auflösen von Eisenpräzipitaten schneller geschehen als bei dem Block S1. In 
Abbildung 88 und 89 sind die Topogramme und die Profile der Probe S2 darge-
stellt. 
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Bereich A und B
Im  Profil  der  Probe  S2 sieht  man,  dass  die  Konzentration  bis  zum  Rand  hin 
ansteigt und es nicht, wie bei der Probe S1, einen Bereich A mit einem Plateau gibt. 
An einer Nachbarprobe des Blockes aus dieser Höhe wurde mittels SPV ebenfalls 
die Eisenkonzentration im as cut Zustand gemessen. Das dazugehörige Profil der 
SPV-Messung ist ebenfalls in Abbildung 89 dargestellt. Im SPV-Profil sieht man, 
Abbildung  88:  Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration  der Randprobe des Blockes  S2 im as cut Zustand  
(oben) und nach dem Tempern bei 940°C (unten).
Abbildung 89:  Profil der interstitiellen Eisenkonzentration  im as cut  Zustand und nach dem Tempern bei 940°C der  
Probe aus Abbildung 93 des Blockes S2. Zusätzlich zu den Profilen der MDP-Messungen ist ein Profil  
der interstitiellen Eisenkonzentration, gemessen mit SPV an einer Nachbarprobe, dargestellt.
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dass auch bei diesem Block ein Bereich A vorhanden ist. Der Anstieg der Konzen-
tration zum Rand verläuft bei der Probe, die mittels SPV vermessen wurde, deut-
lich steiler. Der Beginn des Bereiches B ist bei beiden Proben des Blockes S2 etwa 
20 mm vom Rand entfernt. 
Für eine detailliertere Untersuchung des  Randbereiches  der  Nachbarprobe,  die 
mit  SPV  vermessen wurde,  stand diese leider  nicht mehr zur  Verfügung.  Man 
kann jedoch schlussfolgern,  dass es  offensichtlich Unterschiede in dem Verlauf 
und  der  Konzentration  des  Eisens  in  den  Randbereichen  eines  Blockes  geben 
kann. Möglicherweise ist die Verteilung des Eisens innerhalb des Tiegels bezie-
hungsweise der Beschichtung nicht immer homogen. Damit treten Bereiche auf, in 
denen eine geringere Randkonzentration von gelöstem Eisen vorliegt, wie in der 
Probe in Abbildung  89. Darauf deuten auch  die unterschiedlichen Anstiege der 
Profilverläufe  der Probe hin,  welche sich durch eine größere Randkonzentration 
bei der Eindiffusion des Eisens erklären lassen.
Nach dem Tempern bei 940°C ändert sich der Verlauf der interstitiellen Eisenkon-
zentration  am Rand nicht.  Damit entspricht die interstitielle Eisenkonzentration 
am Rand im as cut Zustand etwa der Gesamtkonzentration an Eisen in diesem 
Bereich.  Die Eisenkonzentration am Rand wurde mittels ICP-MS* an einer Nach-
barprobe aus dieser Höhe gemessen und lag bei 1*1015 cm-3. Auf Grund der vermu-
teten geringeren Randkonzentration im Tiegel bei der in Abbildung 88 gezeigten 
Probe ist es unwahrscheinlich, dass auch hier derartig hohe Konzentrationen vor-
liegen. 
Bereich C 
Der  Konzentrationsverlauf  in Abbildung  89 der MDP- und der SPV-Messung in 
dem Bereich C, welcher keinen Randeinfluss mehr zeigt, ist etwa gleich groß. Die 
mittlere  interstitielle  Eisenkonzentration  liegt  im  as  cut  Zustand  zwischen 
5*1010 cm-3 und 1*1011 cm-3. Damit ist die interstitielle Eisenkonzentration im as cut 
Zustand im Bereich C gleich groß wie bei der Probe des S1 Blockes. 
Nach dem Tempern bei 940°C ist die gelöste Eisenkonzentration im Bereich C um 
1*1011 cm-3 bis 3*1011 cm-3 höher als im as cut Zustand. Damit ist die Gesamteisen-
konzentration nach dem Tempern  kleiner als bei der  Probe  des Blockes S1.  Ich 
gehe  davon  aus,  dass  der Eintrag  des Eisens  aus  dem Tiegel  in  die  Silizium-
schmelze genauso groß ist, wie bei dem Block S1. Das bedeutet, dass die geringere 
* Die ICP-MS Messungen wurden am Fraunhofer CSP von Frau Dr. Meyer angefertigt.
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Konzentration  des Eisens im Bereich C der Probe S2 nach dem Tempern auf die 
Segregation des Eisens in der Schmelze zurückzuführen ist.  Diese kann sich bei 
den beiden Blöcken aufgrund der unterschiedlichen Kristallisationsprozesse der 
zwei Anlagen unterscheiden.
Damit zeigt sich, dass die Konzentration des Eisens im inneren eines Silizium-
blockes deutlich von der Segregation des Eisens und damit von den Kristallisati-
onsbedingungen abhängen kann. Weiterhin ist zu vermuten, dass die Konzentra-
tion des Eisens in der Siliziumschmelze die Konzentration im Inneren des erstarr-
ten  Blockes,  bei  sonst  identischen  Kristallisationsbedingungen  ebenfalls  beein-
flusst. 
Die Eisenkonzentration am Randbereich des Blockes scheint dagegen hauptsäch-
lich von der Eindiffusion des Eisens aus dem Tiegel in den Kristall beeinflusst zu 
sein. Bei der Probe S2 zeigte sich, dass es dabei Unterschiede in der Verteilung der 
Eisenkonzentration am Rand geben kann. Ich vermute, dass diese mit einer inho-
mogenen Eisenverteilung im Tiegel zusammenhängen. Damit lässt sich vermuten, 
dass eine Verringerung der Eisenkonzentration im Tiegel zu einer Verringerung 
der  Eisenkonzentration  im Blockrand  führen  wird.  Weiterhin  ist  anzunehmen, 
dass bei Verwendung eines Tiegels mit geringerer Eisenkonzentration der Eintrag 
von Eisen in die Siliziumschmelze kleiner ist. Das sollte bei sonst gleichen Kristal-
lisationsbedingungen durch eine geringere Eisenkonzentration im Blockinneren 
sichtbar werden. 
4.5.2 Einfluss hochreiner Tiegel auf die Eisenverteilung am Rand
Für  die  Untersuchung des  Einflusses  der  Tiegelreinheit  auf  die  Verteilung der 
Eisenkonzentration am Rand wurden innerhalb eines Verbundprojektes Tiegel aus 
hochreinem Quarz  hergestellt und in der Kristallisation  eingesetzt.  Diese Tiegel 
enthalten dabei  eine um den Faktor 340 geringere Eisenkonzentration*.  An der 
Kristallisationsanlage 1 wurde der Block R1 mit diesem Quarztiegel hergestellt. 
Dabei wurde versucht, den  Kristallisationsprozess unverändert zum Block S1 zu 
lassen.  Allerdings sind  bereits durch die Verwendung eines anderen Tiegels die 
Kristallisationsbedingungen stark verändert. Dies hat Einfluss auf  die  Korn- und 
* Die Eisenkonzentration in den verschiedenen Tiegeln wurde mit  ICP-MS am Fraunhofer CSP 
von Frau Dr. Meyer gemessen.
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Defektstruktur, auf die Durchmischung in der Schmelze sowie die Verteilung von 
Fremdatomen. 
Abbildung 90 zeigt die Topogramme der interstitiellen Eisenkonzentration im as 
cut  Zustand und nach dem Tempern, Abbildung  91 die Profile der Messungen. 
Deutlich  in  Abbildung  90 und  91 zu erkennen ist,  dass  die  Konzentration  des 
interstitiellen Eisens im as cut Zustand geringer ist als beim Block S1. Im Profilver-
lauf  kann man erkennen,  dass  kein  Bereich  A mit  einem Plateau der  gelösten 
Eisenkonzentration auftritt. Die Konzentration des interstitiellen Eisens fällt direkt 
vom Rand beginnend ab (Bereich B).
Bereich B
Die  gelöste Eisenkonzentration im Randbereich  des Blockes R1 ist um über eine 
Größenordnung  kleiner  als  beim Block  S1.  Nach  dem Tempern  der  Probe  bei 
920°C sieht man eine Erhöhung der Eisenkonzentration in der gesamten Probe. Im 
Randbereich löst sich beim Tempern eine Konzentration von bis zu 2*1012 cm-3 an 
Eisen auf. Dabei steigt tendenziell zum Rand hin die Menge an Eisen, die beim 
Tempern freigesetzt wird. Der Profilverlauf vom Rand zur Blockmitte ändert sich 
nach dem Tempern gegenüber dem des as cut Zustandes wesentlich. Damit wird 
deutlich, dass das Profil der interstitiellen Eisenkonzentration im as cut Zustand 
nicht mit dem tatsächlichen Eisenkonzentrationsverlauf übereinstimmt. 
Abbildung  90:  Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration  der  Randprobe des Blockes R1 im as cut Zustand  
(oben) und nach dem Tempern bei 920°C (unten).
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Die Konzentration im Profilverlauf steigt nach dem Tempern nicht über 2*1012 cm-3. 
Bei  ICP-MS Analysen* lag die Eisenkonzentration am direkten Rand der Probe 
unterhalb der Nachweisgrenze, die mit 8*1013 cm-3 angegeben ist. Dennoch kann 
nicht ausgeschlossen werden, dass, wie im Bereich A der S1 Probe, das Eisen nicht 
vollständig aufgelöst wurde. Wenn man jedoch die Konzentration im Randbereich 
eines Standardblockes mit 1014 cm-3 bis 1015 cm-3 annehmen würde, so könnte man 
erwarten, dass mit einer Reduzierung der Eisenkonzentration um den Faktor 340 
im  Tiegel, die Randkonzentration  auf etwa  1012 cm-3 abfällt.  Dies deckt sich sehr 
gut mit den Beobachtungen am Block R1. 
Neben dem Tiegel ist auch die Beschichtung aus Si3N4, welche auf dem Tiegel auf-
gebracht  wird,  mit  Eisen  kontaminiert.  Die Konzentration des Eisens in der 
Beschichtung des Tiegels kann ebenfalls Einfluss auf den Eintrag von Eisen haben 
[28]. Da die gemessenen Eisenkonzentrationen mit den Abschätzungen der Eisen-
konzentration am Rand gut übereinstimmen, gehe ich jedoch davon aus, dass die 
Eisenkonzentration in der Beschichtung des Tiegels  keinen großen Einfluss auf 
das Eindiffusionsprofil am Rand des Blockes hat. 
* Die ICP-MS Messungen wurden am Fraunhofer CSP von Frau Dr. Meyer angefertigt.
Abbildung  91: Profil der interstitiellen Eisenkonzentration  im as cut Zustand und nach dem Tempern bei 920°C  der  
Probe aus Abbildung 90 des Blockes R1. 
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Bereich C 
Der vom Rand unbeeinflusste Bereich C beginnt etwa 30 mm vom Rand entfernt. 
Im as cut Profil des Bereiches C sieht man ein starkes Schwanken der interstitiellen 
Eisenkonzentration. In Abbildung 90 kann man in diesen Gebieten lokale Bereiche 
mit erhöhter Eisenkonzentration sehen. Hierbei handelt es sich wahrscheinlich um 
Versetzungscluster. Auch nach dem Tempern ist die Eisenkonzentrationen in die-
sen Bereichen deutlich höher. Damit zeigt sich, dass in diesen Bereichen eine deut-
lich höhere Gesamteisenkonzentration vorhanden ist. Die interstitielle Eisenkon-
zentration nach dem Tempern liegt etwa 1,5*1011 cm-3 bis 4*1011cm-3 oberhalb der as 
cut Konzentration. 
Damit ist die Konzentration des Eisens nach dem Tempern etwa nur halb so groß 
wie bei der S1 Probe in diesem Bereich. Zwar ist ein Unterschied in der Eisenkon-
zentration im as cut Zustand und nach dem Tempern zwischen hochreinem Tiegel 
und Standardtiegel vorhanden, dennoch ist der Unterschied sehr klein, wenn man 
die Verringerung  der  Eisenkonzentration  in dem hochreinen  Tiegel  betrachtet. 
Eine Ursache dafür kann zum  einen eine geänderte Segregation des Eisens sein. 
Aufgrund der Verwendung eines anderen Tiegels werden die Kristallisationsbe-
dingungen leicht verändert, was Einfluss auf die Segregation haben kann. Weiter-
hin kann es sein, dass durch die ca. 100 µm dicke Beschichtung auf dem Tiegel ein 
Großteil des Eisens in die Schmelze eingetragen wird. 
Sollte die Segregation des Eisens die Ursache für die vergleichsweise hohe Eisen-
konzentration in der Probe R1 sein, so ist zu erwarten, dass bei einem Block aus 
der Kristallisationsanlage 2 sich möglicherweise ein anderes Bild ergibt. Deshalb 
wurde analog zu dem Block R1 der Block R2 in einem hochreinem Tiegel gezogen. 
Die bereits bei den Block R1 beschriebenen Änderungen der Kristallisationsbedin-
gungen gelten auch bei diesem Block. 
Abbildung 92 und 93 zeigen die Topogramme und die Profile im as cut Zustand 
und nach dem Tempern bei  940°C. Auch bei der Probe des Blockes R2 fehlt der 
Bereich A am Blockrand.  Die Eisenkonzentration fällt  vom Rand beginnend ab 
(Bereich B). Circa 20 mm vom Rand entfernt beginnt der Bereich C, welcher keinen 
Randeinfluss mehr zeigt. 
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Bereich B 
Im as cut Zustand ist die Konzentration des interstitiellen Eisens vergleichbar mit 
der Probe des Blockes R1.  Die Breite des Randbereiches ist  mit  ca.  25 mm etwas 
kleiner als bei der R1 Probe. Zum Rand hin sieht man auch hier eine Erhöhung der 
Eisenkonzentration. Jedoch ist diese nicht ganz so deutlich ausgeprägt wie bei der 
R1 Probe. Nach dem Tempern steigt auch hier die Konzentration deutlich an und 
Abbildung 93: Profil der interstitiellen Eisenkonzentration im as cut Zustand und nach dem Tempern bei 940°C der  
Probe aus Abbildung 92 des Blockes R2.
Abbildung 92: Topogramm der interstitiellen Eisenkonzentration einer Randprobe des Blockes R2 im as cut Zustand  
(oben) und nach dem Tempern für 2 Minuten bei 940°C.
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es bildet sich ein anderer Profilverlauf. Die Eisenkonzentration nach dem Tempern 
steigt bis auf 1012 cm-3 am Rand an, analog wie am Rand des R1 Blockes. Lediglich 
am direkten Rand der Probe wird ein Wert von  1013 cm-3 gemessen. Bei diesem 
kann es sich jedoch auf Grund der sehr geringen Lebensdauer direkt am Rand um 
einen Messfehler handeln beziehungsweise kann auch der Eintrag von Eisen über 
die seitliche Oberfläche der Probe nicht ausgeschlossen werden. 
Bereich C
Im inneren  des  Bereiches C steigt die interstitielle Eisenkonzentration nach dem 
Tempern um 1*1011 cm-3 bis zu etwa 6*1011cm-3 an. Dabei sind nach dem Tempern in 
Abbildung 92 im rechten Rand der Probe Bereiche, in denen die Konzentrationen 
auf über 2*1012 cm-3 ansteigen. Diese  lokalen  Bereiche,  die  teilweise  im  as  cut 
Zustand bereits  vorhanden sind, lassen den Profilverlauf  des Eisens in Richtung 
Blockmitte hin ansteigen. Zwischen diesen Bereichen, die vermutlich Versetzungs-
cluster darstellen, sieht man jedoch, dass die interstitielle Eisenkonzentration bei 
etwa 2*1011 cm-3 liegt.
Der Vergleich der  Randbereiche zwischen den Blöcken aus hochreinen Tiegeln 
und Standardtiegeln zeigt, dass die Konzentration  des Eisens innerhalb des Tie-
gelmaterials einen direkten Einfluss auf die Eisenkonzentration  im Silizium  am 
Rand sowie auf die Breite des Randbereiches hat. Wie groß dieser Einfluss tatsäch-
lich ist, zeigt sich anhand des interstitiellen Eisens jedoch erst nach dem Tempern 
der Proben. Dabei ändert sich die Konzentration und die Breite des Randbereiches 
besonders deutlich für die Blöcke der hochreinen Tiegel.  Für die Blöcke aus  den 
hochreinen Tiegeln ist die Konzentration des gelösten Eisens im Randbereich nach 
dem Tempern  um bis zu einer Größenordnung  größer als die as cut Konzentra-
tion.
Bei dem Standardtiegel sieht man dagegen am Rand wenig Veränderungen in der 
interstitiellen Eisenkonzentration nach dem Tempern. Besonders bei der Probe des 
S1 Blockes zeigt sich, dass mit Hilfe des Temperns nicht das gesamte Eisen aufge-
löst wurde, obwohl die Löslichkeitsgrenze bei der ausgesetzten Temperatur noch 
nicht erreicht  wurde.  Die Ursache dafür ließ sich jedoch nicht  genauer klären. 
Möglicherweise spielen Sauerstoffpräzipitate, welche das Eisen fest binden dabei 
eine Rolle. 
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Anhand der Probe S2 konnte man sehen, dass der Randbereich eines Silizium-
blockes nicht homogen sein muss. Es scheint durchaus Bereiche mit einem stärke-
ren und einem schwächeren Randeinfluss zu geben.  Die untersuchte Probe aus 
dem Block S2 zeigt  ein ähnliches  Verhalten,  wie die Proben der  Blöcke,  die  in 
hochreinen  Tiegeln  kristallisiert  wurden. Als Ursache  für  das  unterschiedliche 
Verhalten am Rand im Block S2 vermute ich Inhomogenitäten der Eisenverteilung 
im Tiegelmaterial. 
Vor Beginn der Untersuchungen wurde angenommen, dass eine geringere Eisen-
konzentration im Tiegelmaterial zu einem geringeren Eintrag des Eisens in die 
Schmelze führt und damit zu einer Reduzierung der Eisenkonzentration im Inne-
ren des Siliziumblockes. Der Einfluss des Tiegelmaterials auf die Gesamteisenkon-
zentration im Blockinneren ist dagegen nicht so eindeutig wie am Rand. Es zeigt 
sich, dass im as cut Zustand bei den R-Proben geringere interstitielle Eisenkonzen-
trationen zu finden sind. Diese sind etwa um den Faktor zwei bis drei kleiner als 
die Konzentration der Standardblöcke. Nach dem Tempern sieht man bei den Blö-
cken der Kristallisationsanlage 1, dass die R1 Probe etwa halb soviel interstitielles 
Eisen enthält wie die Probe S1. Bei den Blöcken S2 und R2 ist kein Unterschied in 
der interstitiellen Eisenkonzentration nach dem Tempern zu sehen. 
Die Reduzierung der Eisenkonzentration im Tiegel um zwei Größenordnungen ist 
an der Eisenkonzentration im Blockinneren nicht ersichtlich. Es ist durchaus mög-
lich, dass der Eintrag des Eisens in die Schmelze durch die Beschichtung aus Si3N4 
dafür verantwortlich ist. Eine ICP-MS Messung* an der eingesetzten Beschichtung 
zeigte, dass diese bereits Konzentrationen von 1,77 µg/g bis 8,99 µg/g an Eisen ent-
hält. Diese Konzentration ist ausreichend, um eine Eisenkonzentration von etwa 
1013 cm-3 in der Schmelze zu erzeugen. 
Die Segregation des Eisens bei der Erstarrung des Kristalls hat dabei einen großen 
Einfluss auf die eingebaute Gesamtkonzentration. Durch die Segregation entsteht 
eine Anreicherungsschicht des Eisens und anderen Verunreinigungen vor der Pha-
sengrenze. Die Menge an Eisen, die in dem Kristall eingebaut wird, hängt davon 
ab, wie  diese  Anreicherungsschicht  durch  Diffusion  und  Strömung  in  der 
Schmelze abgebaut wird. Die Konzentration an Eisen in der Schmelze ist dabei 
nicht zwangsläufig dafür  ausschlaggebend, wie hoch die Eisenkonzentration im 
Kristall ist. Macdonald et al. zeigten diesen Effekt mit einem effektiven Segregati-
onskoeffizienten von keff = 0,05 für Eisen [31]. Die Kontamination der Schmelze mit 
Eisen durch die Beschichtung sowie  die Entstehung einer segregationsbedingten 
* Die ICP-MS Messungen wurden am Fraunhofer CSP von Frau Dr. Meyer angefertigt.
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Anreicherungsschicht vor der Phasengrenze, welche den Einbau von Eisen in den 
Kristall begünstigen, sind hauptverantwortlich für die Konzentration  des Eisens 
im erstarrten Kristall.
4.5.3 Verringerung der Eisenkonzentration durch Tempern
Nach der Klärung der Verteilung des gelösten Eisens und der Gesamteisenkon-
zentration soll  nun die Reduzierung der gelösten Eisenkonzentration durch  
Temperversuche untersucht werden. Dazu soll auch der Einfluss des Eisens  
am Rand auf die Ladungsträgerlebensdauer gezeigt werden. 
In Abbildung 85 kann man aus dem Profil der Lebensdauer und der interstitiellen 
Eisenkonzentration einen Zusammenhang zwischen beiden Profilen erkennen. Die 
hohen interstitiellen Eisenkonzentrationen im Randbereich deuten daraufhin, dass 
während des Abkühlprozesses der Kristallisation das Eisen nicht genügend Zeit 
hatte, um sich auszuscheiden. Um die Verteilung und den Einfluss des interstitiel-
len Eisens im Randbereich weiter zu reduzieren, wurde versucht, mit Hilfe von 
Temperschritten das übersättigte Eisen auszuscheiden und damit den Einfluss auf 
die Lebensdauer zu verringern. 
Dafür wurde zunächst die Lebensdauer und die interstitielle Eisenkonzentration 
im as cut Zustand gemessen. Anschließend wurden die Proben für je 30 Minuten 
bei  650°C getempert. Nach jeder Temperaturbehandlung wurde die interstitielle 
Eisenkonzentration gemessen. Die Untersuchungen wurden dabei an jeweils einer 
Probe des Blockes S1 und R1 durchgeführt. 
Abbildung  94 zeigt die Lebensdauer (a) und interstitielle Eisenkonzentration (b) 
der S1 Probe im as cut Zustand. Die Verteilung des interstitiellen Eisens innerhalb 
des  Randbereiches  ist  dabei  nicht  homogen und schwankt  zwischen 1*1012 cm-3 
und 2*1013cm-3. So findet man häufig Korngrenzen und Versetzungscluster in die-
sem Bereich, die eine höhere Lebensdauer und geringe interstitielle Eisenkonzen-
trationen aufweisen.  Gerade bei  hohen Konzentrationen  von Verunreinigungen 
wirken solche strukturellen Defekte als Getterzentren,  an denen sich Eisen aus-
scheidet [89],  [105].  Im Gegensatz  dazu  finden sich  innerhalb  größerer Körner 
höhere Konzentrationen an interstitiellem Eisen. Dies wird auch in der Lebens-
dauer sichtbar, jedoch ist dieser Effekt im Lebensdauertopogramm in Abbildung 
94 (a) nicht aufgelöst.
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In Abbildung 95 und 96 kann man die Änderung der gelösten Eisenkonzentration 
der Randprobe des Blocks S1 nach den einzelnen Temperschritten als Topogramm 
und im Profil sehen. Deutlich kann man eine Reduzierung der interstitiellen Eisen-
konzentration im Randbereich bereits nach den ersten Behandlungen beobachten. 
Am deutlichsten reduziert sich die interstitielle Eisenkonzentration innerhalb des 
Bereiches A. Die Abnahme erfolgt jedoch nicht überall gleich schnell. In den aus-
gedehnten Bereichen, in denen im as cut Zustand die höchsten Eisenkonzentratio-
nen gemessen wurden, verläuft die Abnahme der Konzentration langsamer.
Unerwartet  war  die  Erhöhung  der  interstitiellen  Eisenkonzentration  in  dem 
Bereich C, wo im as cut Zustand kein Randeinfluss mehr zu sehen war. Hier hat 
sich die Konzentration des Eisens von 3 - 5*1010 cm-3 auf etwa 7 - 8*1011 cm-3 bereits 
nach  dem  ersten  Temperschritt  deutlich  erhöht  und  während  der  weiteren 
Behandlung nicht mehr wesentlich geändert. 
            (a)               (b)
Abbildung 94:  Topogramm der Lebensdauer  (a)  und der  gelösten Eisenkonzentration  (b) einer 2 cm breiten  und 6 cm 
langen Probe aus dem Block S1 im as cut Zustand.
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Zu Beginn der Untersuchungen bin ich davon ausgegangen, dass das Löslichkeits-
verhalten, welches von Istratov et al. beschrieben wird, in diesem Temperaturbe-
reich anwendbar ist. Später wurde die Löslichkeit im Temperaturbereich unter-
halb von 800°C genauer untersucht und festgestellt, dass die Löslichkeit nach der 
im Kapitel 4.2 bestimmten Formel 63 bei 650°C mit 7*1011 cm-3 deutlich höher liegt 
und  so mit  den  gemessenen  Konzentrationen  in  diesem  Bereich  gut  überein-
stimmt. 
(a) (b) (c)     (d)
Abbildung 95: Interstitielle Eisenkonzentration der Randprobe des Blockes S1 im as cut Zustand (a) und nach 30 (b), 60  
(c) und 90 (d) Minuten bei 650°C. 
Abbildung 96: Profil der interstitiellen Eisenkonzentration einer Randprobe des Blockes S1 im as cut Zustand sowie nach  
30, 60 und 90 Minuten bei 650°C.
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Durch die höhere Löslichkeit in diesem Temperaturbereich wird auch die zu errei-
chende Reduzierung der interstitiellen Eisenkonzentration im Randbereich limi-
tiert. Für den Bereich C bedeutet diese Erhöhung der gelösten Eisenkonzentration 
nach dem Tempern eine starke Reduzierung der Lebensdauer, wie später in Abbil-
dung 100 (b) gezeigt wird. 
Auffällig in der Verteilung von Eisen ist der Peak im Eisenkonzentrationsprofil 
nach dem Tempern innerhalb des Bereichs B, etwa 3 cm vom Blockrand entfernt in 
der Mitte der Probe. Hier ist nach 90 minütigem Tempern ein Peak mit den höchs-
ten Konzentrationen an interstitiellem Eisen mit Werten zwischen 1 - 4*1012 cm-3. In 
diesem Bereich ist die Abreicherung des gelösten Eisens insgesamt am langsams-
ten. Weiterhin sieht man in Abbildung 95 am linken unteren Abschnitt des Berei-
ches B, dass sich die Konzentration nach dem ersten Tempern erhöht und sich in 
den folgenden Schritten kaum ändert. In diesem Bereich werden Kristalldefekte 
vermutet, welche, wie im Kapitel 4.3 gezeigt, eine lokale Erhöhung der interstitiel-
len Eisenkonzentration bewirken können. Im Profilverlauf der Eisenkonzentration 
in Abbildung 96 sieht man diesen Effekt daran, dass der Peak innerhalb des Berei-
ches B weiter in die Probe hineinragt als das ursprüngliche Diffusionsprofil. 
Analog zu den Untersuchungen an dem Randstück des Blockes S1 wurde auch ein 
Randstück des Blockes R1 mehrfach getempert. Die deutlich geringere Konzentra-
tion des Eisens in den Randbereichen des Blockes R1 lassen jedoch nur eine gerin-
gere Änderung der Eisenkonzentration erwarten. Abbildung 97 und 98 zeigen die 
Verteilung des interstitiellen Eisens und den Profilverlauf. Durch das Fehlen des 
Bereiches A mit hohen Eisenkonzentrationen sowie des kleineren Randbereiches 
ist das Gebiet, in dem die Konzentration sinkt, deutlich kleiner als bei dem Stan-
dardblock. Bei dem ca.  2 cm breiten Randbereich sieht man für den 1. cm vom 
Rand aus eine Abnahme der Eisenkonzentration in Abbildung 98. Dabei findet die 
größte  Veränderung  der  gelösten  Eisenkonzentration  bereits  nach  dem  ersten 
Tempern statt.
Im Bereich C der R1 Randprobe steigt die gelöste Eisenkonzentration, anders als 
bei der Probe des Blockes S1, nicht so schnell und deutlich an. Das zeigt, dass die  
Gesamtkonzentration des Eisens in dem Block R1 aus hochreinem Tiegelmaterial 
etwas geringer ist als bei dem Standardblock S1. Die Beobachtung, dass der S1 
Block eine höhere Eisenkonzentration nach dem Tempern zeigt als der R1 Block, 
wurde bereits  im vorangegangen Kapitel  gezeigt.  Die  langsame Erhöhung der 
interstitiellen Eisenkonzentration mit jedem weiteren Temperschritt deutet auf den 
Eintrag von Eisen während des Temperns in die Probe von außerhalb hin. 
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Auffällig in Abbildung 97 ist der linke Bereich in der Mitte der Probe, in dem eine 
deutlich höhere Eisenkonzentration zu sehen ist. Dabei handelt es sich wieder um 
Versetzungscluster in diesem Bereich. Bereits im as cut Zustand sind Züge dieses 
Versetzungsclusters sichtbar. Nach dem ersten Tempern zeigt sich, dass in diesem 
(a)     (b)           (c)   (d)
Abbildung 97: Interstitielle Eisenkonzentration der Randprobe des Blockes R1 im as cut Zustand (a) und nach 30 (b), 60  
(c) und 90 (d) Minuten bei 650°C. 
Abbildung  98: Profil der interstitiellen Eisenkonzentration einer Randprobe des Blockes  R1 im as cut Zustand  sowie 
nach 30, 60 und 90 Minuten bei 650°C.
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Bereich eine deutlich höhere Gesamtkonzentration an Eisen vorhanden ist, welche 
sich während des Prozesses aufgelöst hat. Nach 90 Minuten tempern, ist die Kon-
zentration der R1 Probe nicht ganz so homogen wie bei der S1 Probe. Die intersti-
tielle Eisenkonzentration auf der gesamten Probe liegt am Ende bei 4 - 9*1011 cm-3.
Die Abnahme der interstitiellen Eisenkonzentration über der Zeit ist in Abbildung 
99 gezeigt. Dabei sind die ersten 1 cm des Randbereiches der R1 Probe sowie der 
Bereich A und der Peak aus Bereich B der S1 Probe dargestellt. Die Abnahme der 
Eisenkonzentration  verläuft  in  den drei  Bereichen unterschiedlich  schnell.  Im 
Randbereich der R1 Probe sieht man, dass die Konzentration des gelösten Eisens 
bereits nach den ersten 30 Minuten fast die Endkonzentration erreicht hat. Bei der 
S1 Probe ist die Abnahme sowohl im Bereich A sowie im Bereich B deutlich lang-
samer. An den Verlauf der Eisenkonzentration wurde,  wie bereits in Kapitel  4.4, 
eine Exponentialfunktion angepasst  und die Zeitkonstante  τ des exponentiellen 
Abklingens bestimmt [91]. In Tabelle 9 sind dazu die Zeitkonstanten der Exponen-
tialfunktion dargestellt. Mit Hilfe der Gleichung 13 lässt sich aus der Zeitkonstante 
und der Diffusionsgeschwindigkeit D des Eisens aus Gleichung 34 der Diffusions-
weg L der Eisenatome in den einzelnen Gebieten bestimmen.
Abbildung 99: Abnahme der interstitiellen Eisenkonzentration über der Zeit für den Bereich A und den Peak im Bereich  
B der Probe des Blockes S1 sowie für die ersten 1 cm des Randbereiches der R1 Probe.
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Tabelle 9: Zeitkonstante und Diffusionslänge des interstitiellen Eisens in den in Abbildung 99 dargestellten Bereichen. 
Bereich A S1 Bereich B S1 Rand R1
Zeitkonstante τ [s] 1625 3178 862
Diffusionsweg L [µm] 189 265 137
Der berechnete Diffusionsweg des übersättigten interstitiellen Eisens gibt an, wie 
weit  die  Eisenatome durchschnittlich  diffundieren  müssen,  bevor  sie  sich  aus-
scheiden können. Sie ist somit ein Maß für die Dichte der Punkte, an denen sich 
das  interstitielle  Eisen  ausscheiden  kann.  Derartige  Nukleationspunkte  können 
Korngrenzen,  Versetzungen,  andere  Ausscheidungen  oder  bereits  bestehende 
Eisenpräzipitate sein [53], [89], [105]. Das sehr schnelle Ausscheiden des Eisens bei 
der  Probe R1  stimmt mit  der  Beobachtung aus  dem vorangegangenen Kapitel 
überein. Da konnte gezeigt werden, dass ein großer Anteil des Eisens am Rand 
sich bereits ausgeschieden hat und im as cut Zustand nicht mehr interstitiell vor-
liegt. Es scheinen also im Randbereich des Blockes R1 gute Bedingungen vorzulie-
gen, sodass sich übersättigtes interstitielles Eisen schnell ausscheiden kann. Ursa-
chen dafür können das Vorhandensein von Kristalldefekten sein. Innerhalb des 
Verbundprojektes, in dem diese Blöcke untersucht wurden, wurde gezeigt, dass 
eine höhere Dichte an Kristalldefekten im Randbereich der Blöcke aus dem hoch-
reinen Tiegel vorliegt*. Das Vorhandensein bereits bestehender Ausscheidungen, 
wie im vorangegangenen Kapitel gezeigt, begünstigt ebenfalls ein schnelles Aus-
scheiden. 
Die Ausscheidung am Rand des S1 Blockes verläuft deutlich langsamer. Innerhalb 
des Bereiches A kann man von einer sehr hohen Gesamtkonzentration des Eisens 
ausgehen, welche sich bereits zum Großteil  ausgeschieden hat. Diese Ausschei-
dungen dienen möglicherweise als Nukleationspunkte weiterer Ausscheidungen. 
Innerhalb  des  Übergangsbereiches  konnte  bei  den  vorangegangenen  Untersu-
chungen beobachtet  werden, dass scheinbar der Großteil  des Eisens interstitiell 
vorliegt und den Konzentrationsverlauf der Eindiffusion beschreibt. Damit existie-
ren dort nur wenige Eisenausscheidungen. Dies führt offensichtlich zu einer deut-
lich langsameren Abnahme des übersättigten Eisens. Liu et al. beobachteten bei 
ähnlichen Temperversuchen an mc- Silizium Wafern eine Abnahme der Zeitkon-
stante bei steigender Übersättigung des interstitiellen Eisens  [61]. Dieser Zusam-
menhang wird beim Vergleich der Randbereiche nicht sichtbar. Hier ist der Rand 
* Die Versetzungsdichteuntersuchungen an der TU Bergakademie Freiberg von Frau Dr. Würz-
ner zeigen, dass innerhalb der Blöcke aus den hochreinen Tiegeln mehr Versetzungscluster auf-
treten und eine größere Fläche bedecken als bei den Blöcken aus den Standardtiegeln. 
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der  S1  Probe  deutlich  stärker  übersättigt.  Die  Ausscheidungsgeschwindigkeit 
scheint  damit  in  diesem  Fall  mehr  von  der  Dichte  der  Ausscheidungspunkte 
dominiert zu werden.
Einfluss des Eisens am Rand auf die Ladungsträgerlebensdauer
Die Temperversuche mit der Reduzierung der interstitiellen Eisenkonzentration 
zeigen, dass ein langsameres Abkühlen der Blöcke nach der Kristallisation eine 
geringere gelöste Eisenkonzentration im Randbereich bewirken kann. Jedoch wird 
das Material während des Solarzellenprozesses erneut sehr hohen Temperaturen 
ausgesetzt,  bei  denen  sich  die  Eisenausscheidungen  wieder  auflösen  [3],  [106]. 
Rinio et al. zeigten, dass auch das Tempern von Solarzellen besonders an Randbe-
reichen zu einer Erhöhung der Quantenausbeute führen kann. Für die Verbesse-
rung  der  Solarzelle  machten  sie  das  Gettern  von  Eisen  und anderen  Metallen 
durch den Emitter der Solarzelle verantwortlich. Sie zeigten, dass der Einfluss des 
internen Getterns, wie es hier abläuft, keinen Beitrag zur Wirkungsgradsteigerung 
der Solarzelle hat [107]. Um den Einfluss der reduzierten interstitiellen Eisenkon-
zentration auf die Lebensdauer zu beurteilen, ist in Abbildung  100 die Lebens-
dauer der R1 und der S1 Probe vor und nach dem Tempern dargestellt. 
(a)               (b)        (c)             (d)
Abbildung 100: Topogramme der Lebensdauer im as cut Zustand für die Randproben aus dem Block S1 (a) und R1 (c)  
und nach 90 minütigem Tempern bei 650°C für S1 (b) und R1 (d).
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Aus den Lebensdauertopogrammen in Abbildung 100 kann man für die S1 Probe 
die Verbesserung im Randbereich deutlich erkennen.  Auf bis zu  5 µs steigt  die 
Lebensdauer in manchen Bereichen des Randes an. Lediglich die ersten ca.  3 mm 
am Rand zeigen  keine  messbare  Verbesserung  der  Lebensdauer.  Auch  für  die 
Probe  des  Blockes  aus  dem  hochreinen  Tiegel  sieht  man  eine  Zunahme  der 
Lebensdauer im Randbereich auf bis zu 10 µs in einigen Bereichen. 
Die Erhöhung der Lebensdauer ist besonders bei der S1 Probe eher gering, wenn 
man bedenkt, dass die Konzentration des interstitiellen Eisens um etwa eine Grö-
ßenordnung reduziert wurde. Des Weiteren sieht man in den Bereichen, die kei-
nen  Randeinfluss  zeigten,  dass  sich  die  Lebensdauer  dort  stark  reduziert  hat, 
besonders bei  der R1 Probe.  Diese Verschlechterung kommt vor allem von der 
Erhöhung  des  interstitiellen  Eisens  in  diesem  Bereich.  Bei  der  Probe  des  R1 
Blockes kommt noch dazu, dass dieser einen größeren Versetzungscluster in die-
sem  Bereich  hat,  welcher  durch  das  Tempern  deutlich  rekombinationsaktiver 
geworden ist. 
Um zu klären, welchen Anteil das interstitielle Eisen an der Rekombination der 
Ladungsträger hat, wurde der Rekombinationsanteil für beide Proben im as cut 
Zustand und nach dem 90 minütigen Tempern berechnet und in Abbildung  101 
und 102 dargestellt. Dabei wurde die Lebensdauer in dem Zustand bestimmt, in 
dem das interstitielle Eisen als Eisen-Bor-Paar vorliegt. 
Für die S1 Probe kann man im as cut Zustand beobachten, dass der Anteil des 
interstitiellen  Eisens  an  der  Lebensdauer mit  steigendem Abstand  zum  Rand 
zunimmt.  Mit Ausnahme einiger Ausreißer kann man damit für den Bereich A 
Abbildung 101: Anteil des Eisen-Bor-Paares an der Rekombination der Minoritätsladungsträger der untersuchten Rand-
probe des Blockes S1.
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erkennen, dass das interstitielle Eisen nicht die Hauptlimitierung der Lebensdauer 
im Randbereich ist.  Im  Bereich B zwischen dem Rand und vom Rand unbeein-
flussten Bereich C ist der Anteil des Eisens an der Rekombination mit knapp  50% 
am größten. Im inneren Bereich C ist das Eisen nur zu einem geringen Teil für die 
Limitierung der Lebensdauer verantwortlich.
Nach dem Tempern sieht man, dass der Anteil des interstitiellen Eisens im Rand 
gesunken und auf unter 10% gefallen ist. Erst im Bereich B, der im as cut Zustand 
schon  den  höchsten  Anteil  der  Eisen-Bor-Paare  an  der  Rekombination  hatte, 
nimmt der Anteil auf bis zu 40% zu und ist hier auch am höchsten. In dem Bereich 
C sieht man eine Zunahme des Anteils auf 20% bis 25%. Hier macht sich die Erhö-
hung der interstitiellen Eisenkonzentration nach dem Tempern bemerkbar.  Die 
immer noch geringe Lebensdauer am Rand nach dem Tempern und der geringe 
Anteil  des  interstitiellen  Eisens  an  der  Rekombination  zeigen,  dass in  diesem 
Bereich andere Defekte die Lebensdauer begrenzen. Auf Grund der guten Korrela-
tion zwischen der interstitiellen Eisenverteilung und der geringen Lebensdauer im 
as cut Zustand ist zu vermuten, dass es sich dabei ebenfalls  um  eisenkorrelierte 
Defekte handelt. Vermutlich sind Eisenpräzipitate auf Grund ihrer hohen Dichte 
in diesem Bereich dafür verantwortlich.
Für den Block R1 ist der Anteil des interstitiellen Eisens an der Rekombination 
komplett anders.  Am Rand liegt der Anteil im as cut Zustand  bei etwa  20% bis 
25%. Im Bereich C ab circa 20 mm vom Rand entfernt, sinkt der Anteil auf etwa 
10% stark ab. Nach dem Tempern nimmt der Anteil im Randbereich auf etwa 15% 
Abbildung 102: Anteil des Eisen-Bor-Paares an der Rekombination der Minoritätsladungsträger der untersuchten Rand-
probe des Blockes R1.
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ab. Der  Bereich aus der Mitte des Blockes ändert sich dabei nicht und bleibt bei 
10%. 
Damit hat das interstitielle Eisen, obwohl es in geringerer Konzentration vorhan-
den ist, einen am Rand größeren Einfluss auf die Lebensdauer als beim Standard-
block. Dies wird auch deutlich, wenn man die Lebensdauern nach dem Tempern 
in  den jeweiligen  Rändern  betrachtet,  in  denen  nun  eine  ähnliche  interstitielle 
Eisenkonzentration vorliegt. Auf Grund der deutlich geringeren Gesamteisenkon-
zentration am Rand des R1 Blockes sind hier viel weniger Eisenausscheidungen 
vorhanden. Dadurch  erhöht sich die Lebensdauer hier deutlicher, wenn man die 
interstitielle Eisenkonzentration durch internes Gettern reduziert. 
Der Bereich C des Blockes zeigt nach dem Tempern keine Veränderung des Anteils 
des interstitiellen Eisens an der Rekombination. Wie man in Abbildung 100 erken-
nen kann, ist die Lebensdauer in diesem Bereich nach dem Tempern sehr stark 
gefallen, viel stärker als beim Vergleichsblock S1, der etwa die gleiche interstitielle 
Eisenkonzentration nach 90 Minuten bei 650°C zeigte. Damit scheint es neben der 
Erhöhung der gelösten Eisenkonzentration weitere Faktoren zu geben, welche die 
Lebensdauer deutlich reduzieren. Die Erhöhung der Rekombinationsaktivität von 
Versetzungsclustern in diesem Gebiet trägt wesentlich dazu bei. 
Die Beobachtung, dass die Veränderungen der Lebensdauer im Bereich A des S1 
Blockes nach dem Tempern gering ist, passt zu der Beobachtung von Rinio et al. 
Diese beobachteten nur bei  der Anwesenheit  eines Emitters  eine Erhöhung der 
Lebensdauer des Randbereiches.  Das interne Gettern,  wie es  hier durchgeführt 
wurde,  ist  in der Lage,  die  Konzentration des interstitiellen Eisens deutlich zu 
reduzieren.  Da  andere  Defekte  die  Lebensdauer  stärker  limitieren,  ändert  die 
geringere interstitielle Eisenkonzentration nur wenig an der Lebensdauer. Solche 
Defekte sind vermutlich Eisenpräzipitate. Im Fall einer Solarzelle mit Emitter kann 
man jedoch durch die Reduzierung des interstitiellen Eisens auch ein Auflösen der 
Präzipitate erreichen und deren Anzahl damit reduzieren [106], [107], [108].
Für den R1 Block ist zu erwarten, dass ein Tempern mit Solarzellenemitter, wie ihn 
Rinio  et al.  zeigten, einen  deutlich  geringeren Effekt auf die Leistung der Solar-
zelle im Vergleich zu einer S1 Probe hat. Zum einen ist der Rand hier deutlich klei-
ner. Weiterhin ist die Anzahl an Eisenausscheidungen hier auf Grund der geringe-
ren Gesamteisenkonzentration viel  kleiner als  am Rand des S1 Blocks. Dagegen 
würde  das Tempern, wie es Rinion et al. durchgeführt haben, ohne Emitter bei 
diesem Block eine  andere Wirkung zeigen, wenn eine noch erhöhte interstitielle 
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Eisenkonzentration im Randbereich vorliegt, die durch internes Gettern reduziert 
werden kann [107].
4.5.4 Zusammenfassung der Verteilung von Eisen im Randbereich 
Die Verteilung des interstitiellen Eisens am Rand eines mc- Siliziumblockes hängt 
stark von der Eisenkonzentration im Tiegelmaterial ab. Dies konnte mit dem Ver-
gleich zweier Tiegel, welche innerhalb eines  Verbundprojektes zur Kristallisation 
verwendet wurden, gezeigt werden. Für einen Standardtiegel zeigt sich ein Pla-
teau mit  einer  hohen interstitiellen Eisenkonzentration  (Bereich A),  gefolgt  von 
einem Übergangsbereich hin zu geringeren Eisenkonzentrationen (Bereich B). 
Bei der Verwendung eines hochreinen Tiegels ist die Konzentration des Eisens am 
Rand deutlich kleiner. Die interstitielle Eisenkonzentration im as cut Zustand ist 
besonders bei den hochreinen Blöcken deutlich kleiner als die Gesamteisenkon-
zentration.  Das Eindiffusionsprofil,  welches bei den Standardblöcken im as cut 
Zustand noch gut erkennbar ist, lässt sich bei den hochreinen Tiegeln im as cut 
nicht mehr erkennen. 
Der Einfluss des interstitiellen Eisens auf die Lebensdauer im Randbereich wurde 
ebenfalls untersucht. Dabei  zeigte sich, dass die Limitierung der Lebensdauer an 
den Randbereichen eines Blockes wesentlich durch die Eindiffusion von Eisen aus 
dem Tiegel bestimmt ist. Dabei spielt nicht, wie zunächst erwartet, das interstiti-
elle Eisen in diesem Bereich eine wesentliche Rolle, sondern andere Eisendefekte 
wie Ausscheidungen. Eisenpräzipitate zeigen prinzipiell eine geringere Rekombi-
nationsaktivität pro Eisenatom.  Jedoch wird auf Grund der Vielzahl dieser Aus-
scheidungen die Lebensdauer deutlich limitiert. 
Durch die innerhalb des Verbundprojektes verwendeten Tiegel aus hochreinem 
Quarz konnte der Eintrag an Eisen in dem erstarrten Kristall deutlich verringert 
werden. Dadurch wird die Breite des Randbereiches verkleinert, die Konzentra-
tion  des Eisens reduziert  sich  und der  Anteil  des  interstitiellen  Eisens  an  der 
Rekombination im Randbereich nimmt zu. Der Einfluss des Tiegels auf die Kon-
zentration des Eisens im Blockinneren ist dagegen deutlich kleiner. Hier ließ sich 
keine substanzielle  Verringerung feststellen.  Dennoch ist  es  durch die  Verwen-
dung von hochreinen Tiegeln möglich, die Ausbeute aus dem eingesetzten Sili-
zium zu erhöhen [28], [109].
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5 ZUSAMMENFASSUNG 
Ziel dieser Arbeit sollte es sein, die Verteilung von gelöstem Eisen und die Wech-
selwirkungen mit verschiedenen Defekten im mc-Silizium zu untersuchen. Dabei 
galt insbesondere die Präzipitation von Eisen zu verstehen, wann und wo diese 
stattfindet und welche Faktoren diese beeinflussen. Damit sollte die Verteilung des 
interstitiellen Eisens  in  einem mc-Siliziumblock und die damit  einhergehenden 
Unterschiede in der Lebensdauer erklärt werden können.
Für die Messung der interstitiellen Eisenkonzentration wurden lebensdauer- und 
diffusionslängenbasierte  Messungen  durchgeführt  und  über  die  Spaltung  der 
Eisen-Bor-Paare  die  Konzentration  des  interstitiellen  Eisens  bestimmt.  Dazu 
wurde im Vorfeld  die  Genauigkeit  sowie die  Zuverlässigkeit  dieser  Methoden 
untersucht und so Grenzen und Fehler dieser Messungen beleuchtet. 
Um das Präzipitationsverhalten im multikristallinen Silizium verstehen zu kön-
nen,  wurde die  Löslichkeit  des interstitiellen Eisens  im Temperaturbereich von 
550°C  bis 800°C untersucht. Unterhalb von  800°C ist die Löslichkeit im  1,1  Ωcm 
mc- Silizium deutlich größer als die Werte von Istratov et al. für intrinsisches Sili-
zium. Damit zeigt sich, dass die Dotierung in diesem Temperaturbereich einen 
erheblichen Einfluss auf die Löslichkeit des Eisens hat. Die erhöhte Löslichkeit des 
Eisens  beeinflusst  maßgeblich  dessen Präzipitation  im Silizium,  da  dieses  erst 
übersättigt sein muss, bevor es sich ausscheiden kann. Mit Hilfe der aufgestellten 
Funktion der Löslichkeit in Abhängigkeit von der Temperatur ist es möglich, das 
Verhalten des Eisens bei  verschiedenen Hochtemperaturprozessen  genauer  vor-
herzusagen. 
Die Wechselwirkungen des Eisens mit  Versetzungen wurden ebenfalls  genauer 
untersucht.  In Bereichen mit hoher Versetzungsdichte  konnte  eine Verringerung 
der interstitiellen Eisenkonzentration beobachtet werden, wenn eine hohe Konzen-
tration des interstitiellen Eisens (über 1012 cm-3) vorliegt. Bei Konzentrationen unter 
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1012 cm-3 wurde keine  Reduzierung  des  interstitiellen  Eisens  an  Versetzungen 
gefunden. Dafür wurde der gegenteilige Effekt beobachtet, dass eine erhöhte Kon-
zentration des interstitiellen Eisens in einigen Bereichen eines Versetzungsclusters 
auftraten. Diese Bereiche  haben zusätzlich eine sehr hohe Rekombinationsaktivi-
tät. 
Dabei handeltete es sich um Bereiche mit einer stark inhomogenen und unstruktu-
rierten Verteilung der Versetzungen mit vielen Kleinwinkelkorngrenzen. Anhand 
von Modellrechnungen konnte gezeigt werden, dass besonders Kleinwinkelkorn-
grenzen  durch  ihre  hohe  Dichte  an  Versetzungen  ein  hydrodynamisches 
Druckfeld besitzen, welches die Konzentration von interstitiellem Eisen deutlich 
erhöht. Dadurch ist besonders an Versetzungsclustern mit einer hohen Dichte an 
Kleinwinkelkorngrenzen  die interstitielle  Eisenkonzentration  höher und  damit 
einhergehend  die Lebensdauer  gering.  Für eine genauere Beschreibung des Ver-
haltens von Eisen innerhalb eines Systems aus mehreren Versetzungen wäre eine 
detaillierte molekulardynamische Simulation notwendig. Der Einfluss der Anord-
nung  der  Versetzungen  sowie der Versetzungstyp auf  das  interstitielle  Eisen 
könnte dadurch genauer untersucht werden. 
Das Ausscheiden des übersättigten Eisens an anderen Präzipitaten wurde eben-
falls untersucht. Dabei wurden die Getterfähigkeit von Siliziumkarbid- und Silizi-
umnitridausscheidungen gezeigt. Besonders bei hohen interstitiellen Eisenkonzen-
trationen, wie sie im Kappenbereich eines mc-Siliziumblockes vorkommen, kann 
man in Bereichen mit diesen Ausscheidungen eine deutlich verringerte interstiti-
elle  Eisenkonzentration  und  eine  erhöhte  Lebensdauer beobachten.  Auch  bei 
geringen Konzentrationen des interstitiellen Eisens wirken einige dieser Ausschei-
dungen noch als interne Getterzentren für interstitielles Eisen. Hier zeigten sich 
jedoch Unterschiede zwischen Nitridfasern, bei denen deutlich geringere interstiti-
elle  Eisenkonzentrationen auftraten  und Karbidcluster  dekorierte  Nitridnadeln, 
bei denen die gemessene interstitielle Eisenkonzentration um eine Größenordnung 
höher war. In diesem Zusammenhang wurden Unterschiede in den Spannungsfel-
dern innerhalb des Siliziums beobachtet, bei denen man auch hier von einer Wech-
selwirkung mit dem gelösten Eisen ausgehen kann. 
Neben diesen makroskopischen Ausscheidungen finden sich auch einige nanome-
tergroße Ausscheidungen, die ebenfalls in Verbindung mit einer geringeren inters-
titiellen Eisenkonzentration stehen. Bei diesen Ausscheidungen könnte es sich um 
Sauerstoffausscheidungen handeln, in denen das Eisen eingebaut wird. 
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Die Quelle für den Eiseneintrag des Eisens ist der Tiegel, in dem der Siliziumblock 
kristallisiert wird. Neben dem Eintrag des Eisens in die Schmelze diffundiert die-
ses auch nach der Erstarrung in den Kristall. Dabei entsteht ein Randbereich, der 
von einer  hohen Eisenkonzentration und geringer Lebensdauer gekennzeichnet 
ist.  Durch die Verwendung eines Tiegels, der  eine geringere Eisenkonzentration 
enthält, ist es innerhalb eines Verbundprojektes gelungen, den Eintrag von Eisen 
in den Siliziumblock deutlich zu reduzieren. Dadurch wird der Randbereich ver-
kleinert und zeigt geringere Eisenkonzentrationen und höhere Lebensdauern. 
Durch die Verwendung eines hochreinen Tiegels konnte  im Inneren des Blockes 
ebenfalls eine geringere interstitielle Eisenkonzentration im as cut Zustand festge-
stellt werden. Jedoch ist der Unterschied in diesem Bereich im Vergleich zu einem 
Standardblock deutlich kleiner als am Rand. Dadurch zeigte sich, dass der Eintrag 
von  Eisen  in  den Kristall  während  der  Erstarrung  wesentlich  vom  effektiven 
Segregationskoeffizienten  des  Eisens  abhängt.  Weiterhin  spielt  der  Eintrag  des 
Eisens in die Schmelze aus der Beschichtung des Tiegels eine Rolle. So ist zu ver-
muten, dass durch eine bessere Durchmischung der Schmelze  und die Verwen-
dung einer Beschichtung und eines Tiegels mit geringer Eisenkonzentration die 
Konzentration  an  Eisen  im  Silizium  deutlich  stärker  verringert  werden  kann. 
Diese Verringerung der Eisenkonzentration hätte Einfluss auf die Lebensdauer des 
mc-Siliziums und die Wechselwirkung des Eisens mit anderen Defekten. 
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